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Die Titanaluminide mit volllamellarer Mikrostruktur, bestehend aus den beiden
alternierenden Intermetallischen Phasen TiAl (γ-Phase) und Ti3Al (α2 Phase), 
sind eines der vielversprechendsten Materialien für Anwendungen, bei denen
hohe thermische und mechanische Belastungen herrschen. 
In dieser Arbeit wurde der Einfluss der drei Legierungselemente Niob, Tantal
und Zirkonium in volllamellaren Titanaluminiden (Ti-44Al-5X) untersucht.
Dazu wurden die Mikrostruktur, die thermophysikalischen Eigenschaften der 
Legierungen sowie die Diffusions- und Mischkristallhärtungskoeffizienten 
der Legierungselemente bestimmt. Der Einfluss der zusätzlichen Elemente 
auf die mechanischen Eigenschaften wurde mittels Dehnratenwechsel- und
Kriechversuchen charakterisiert.
Im Vergleich mit einer binären Legierung (Ti-44Al) zeigte sich, dass alle 
drei Legierungselemente einen positiven Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften haben. Abhängig von der angelegten Spannung und der
Temperatur, zeigten entweder die mit Zirkonium oder die mit Tantal legierten
Werkstoffe die besseren Eigenschaften. FAU Studien Materialwissenschaft und Werkstofftechnik  23
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Kurzfassung 
Ziel dieser Arbeit ist es, den Einfluss der drei Legierungs- 
elemente Niob, Tantal und Zirkonium in volllamellaren Titan-
aluminiden (Ti-44Al-5X) zu beschreiben. Dazu wird das Hoch-
temperaturverhalten dieser Legierungen mit einer binären  
Legierung (Ti-44Al) verglichen und die Auswirkungen auf die  
Mikrostruktur, sowie die thermophysikalischen Eigenschaften 
untersucht. Der Einfluss der zusätzlichen Elemente auf die  
mechanischen Eigenschaften wird mittels Dehnratenwech-
sel- und Kriechversuchen charakterisiert. 
Bei gleicher Abkühlrate verringern alle drei genannten Elemente 
den α2/γ-Grenzflächenabstand im Vergleich zur binären Legie-
rung. Des Weiteren kann eine signifikante Veränderung der 
mittleren Gitterparameter auf die beiden Phasen durch die drei 
Elemente festgestellt werden, wodurch also auch die Gitterfehl-
passung an der α2/γ-Grenzfläche variiert. Das c/a-Verhältnis  
der γ-Phase wird ebenfalls durch die zusätzlichen Elemente  
beeinflusst, wobei die Legierungen mit drei Elementen gerin-
gere Werte der Gitterfehlpassung und des c/a-Verhältnisses  
aufweisen als die binäre Legierung.  
Um das mechanische Verhalten der volllamellaren Legierungen 
im Hochtemperaturbereich besser verstehen zu können, wurde 
die für die Hochtemperaturverformung wichtige γ-Phase und 
deren verändertes Verhalten untersucht. Dazu wurden neben 
den mechanischen Eigenschaften der einphasigen Legierun-
gen (Ti-54Al-5X) auch die Diffusions- und Mischkristallhärt-
ungskoeffizienten der drei zusätzlichen Elemente in der γ-Phase 
bestimmt. Es zeigt sich, dass Zirkonium am schnellsten und 
Tantal am langsamsten in der γ-Phase diffundiert. Beim Misch-
kristallhärtungskoeffizienten weist Zirkonium den höchsten 
Wert und Niob den geringsten Wert auf, was in guter Überein-
stimmung mit den Goldschmidtradien der Elemente steht. Die 
Versuche haben gezeigt, dass unterschiedliche Temperaturen 
vi 
und äußere Spannungen auch unterschiedliche   Prozesse domi-
nant werden lassen. Diese unterschiedlichen Prozesse lassen 
sich ebenfalls in der Ausprägung des primären Kriechbereich 
beobachten.  
Sowohl bei den einphasigen, als auch bei den volllamellaren 
Legierungen zeigt sich ein positiver Einfluss der zusätzlichen 
Legierungselemente auf die mechanischen Eigenschaften. 
Kurzfassung
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Abstract 
The aim of this work is, to describe the influence of the three 
alloying elements Niobium, Tantalum and Zirconium in fully 
lamellar titanium aluminides (Ti-44Al-5X).  For this purpose, 
the high-temperature behaviour of these alloys is compared to a 
binary alloy (Ti-44Al) and the impact on the microstructure and 
the thermophysical properties caused by the additional ele-
ments are examined. The influence of the additional elements 
on the mechanical properties are characterized by strain rate 
jump tests and creep tests. 
Using the same cooling rate for all alloys, the alloys with third 
element show a significant smaller average α2/γ-interface spac-
ing compared to the binary alloy. Furthermore, a significant 
change of the average lattice parameter of the two phases can be 
determined through the addition of Niobium, Tantalum and 
Zirconium. This influence on the lattice parameter also varies 
the misfit at the α2/γ-interface and the c/a-ratio of the γ-phase 
for each alloy. The alloys with three elements have a lower misfit 
value and c/a-ratio than the binary alloy.  
To get a better understanding of the mechanical behaviour of 
the fully lamellar alloys at higher temperatures, the γ-phase 
is investigated in more detail. This is necessary, because the 
γ-phase is important for the high-temperature deformation 
behaviour and the addition of further elements modifies the 
behaviour significantly. Besides the mechanical properties of the 
single-phase alloys (Ti-54Al-5X), the diffusion coefficient and 
the solid solution hardening coefficient of the three elements 
Niobium, Tantalum and Zirconium in the γ-phase are deter-
mined. It appears that Zirconium is the fastest and Tantalum the 
slowest diffusing element in the γ-phase. Whereas Zirconium 
has the highest value regarding to the solid solution hardening 
coefficient and Niobium the lowest value, which is in good 
agreement with the Goldschmidtradii. The tests exhibit that, 
Abstract 
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depending on temperature and strain rate, different mecha-
nisms becoming dominant. These processes can also be seen in 
the shape of the primary creep curves. 
Both, the single-phase and the fully lamellar alloys, show a 
positive influence of the additional elements on the mechanical 
properties. 
ix 
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1 Einleitung 
Auf der Suche nach ständiger Verbesserung und Optimierung 
technischer Komponenten spielen die Werkstoffe eine heraus-
ragende Rolle. Durch den Einsatz immer leistungsfähigerer 
Werkstoffe können die Eigenschaften wie Effizienz und Lebens-
dauer eines einzelnen Bauteiles oder gar ganzer komplexer, 
technischer Systeme gesteigert werden. Deshalb ist man auf der 
Suche nach immer neueren Werkstoffen, die bei höheren Ein-
satztemperaturen betrieben werden können oder ein geringeres 
Gewicht aufweisen als Werkstoffsysteme die den aktuellen 
Stand der Technik darstellen und meist bis an die Grenze ihrer 
Fähigkeiten entwickelt wurden [1]. 
Die Titanaluminide mit volllamellarer Mikrostruktur, bestehend 
aus den beiden alternierenden Intermetallischen Phasen 
TiAl (γ-Phase) und Ti3Al (α2-Phase), sind eines der vielverspre-
chendsten Materialien für Anwendungen, in denen eine geringe 
Dichte bei gleichzeitiger Hochtemperaturfestigkeit gefordert 
ist [2]. Beispielsweise rotatorisch belastete Bauteile in Ener-
gieumwandlungssystemen wie Gasturbinen, Flugzeugturbinen  
oder Turboladern und stellen in Bezug auf die weltweite Her-
ausforderung der effizienten Nutzung fossiler Energieträger eine 
Schlüsselrolle dar. Der große Vorteil der Titanaluminide ist ihre 
geringe Dichte von 3,9 - 4,3 g·cm-3 im Vergleich zu den etablier-
ten Nickelbasis-Superlegierungen mit Dichten von 8 - 9 g·cm-3, 
abhängig davon welche weiteren Legierungselemente zugesetzt 
werden [1]. 
Die Titanaluminide haben in den letzten Jahren ihren Durch-
bruch in der industriellen Anwendung geschafft und werden 
heute beispielsweise als Turbinenschaufeln im Flugzeug-Trieb-
werk GEnX der Firma General Electric Aviation für die 
Boeing 787 und die Boeing 747-8 eingesetzt oder als Turbolader 
in Hochleistungssportwagen wie dem Ferrari 488 GTB [3,4]. 
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Obwohl der Durchbruch in die Anwendung geschafft wurde und 
die sukzessive Substitution der schweren Nickelbasis-Superlegie-
rungen weiter voranschreiten wird, ist die weitere Erforschung 
und Optimierung der Eigenschaften dieser Materialklasse von 
hoher wirtschaftlicher und wissenschaftlicher Relevanz. 
Ein entscheidender Aspekt bei Anwendungen in hohen Tempe-
raturbereichen und mechanischer Belastung sind die Kriech- 
eigenschaften des Werkstoffes, welche durch die Mikrostruktur 
oder Hinzugabe von Legierungselementen beeinflusst werden 
können. Es hat sich gezeigt, dass eine volllamellare Mikrostruk-
tur aus alternierenden Lamellen der γ- und α2-Phase den besten 
Kriechwiderstand aufweist und die Hinzugabe von Legierungs-
elementen den Kriechwiderstand verbessern kann [5,6]. 
Im Rahmen des DFG-Graduiertenkollegs „Stabile und Meta-
stabile Mehrphasensysteme bei hohen Anwendungstemperatu-
ren“ der Friedrich-Alexander-Universität Erlangen-Nürnberg 
und der Universität Bayreuth sowie in Zusammenarbeit mit dem 
Helmholtz-Zentrum Geesthacht (Zentrum für Material- und 
Küstenforschung) werden die Auswirkungen der drei Legie-
rungselemente Niob, Tantal und Zirkonium auf das Hochtem-
peraturverhalten detailliert untersucht. Dazu wurden die mit 
einem drittem Element legierten TiAl-Legierung mit einer binä-
ren TiAl-Legierung verglichen. Die Zusammensetzung der Le-
gierungen wurde anhand von Literarturdaten so festgesetzt, 
dass keine weiteren Phasen als die α2- und γ-Phase auftreten, ein 
unterschiedliches Verteilungsverhalten der gewählten Elemente 
vorliegt und von einer signifikante Variation des Gitterparame-
ter ausgegangen werden kann [7,8].  
Diese Legierungen wurden hinsichtlich thermophysikalischer 
Eigenschaften, sich einstellender Mikrostruktur, Diffusionsge-
schwindigkeit und Mischkristallhärtung der Legierungselemen-
te und mechanischer Eigenschaften der Legierungen bei ver-
schiedenen Temperaturen und Spannungen untersucht und der 
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Einfluss der Legierungselemente auf die verschiedenen Eigen-
schaftsänderungen in volllamellaren Titanaluminiden zurück-
geführt. Als Analysemethoden wurden unter anderem die 
Rasterelektronenmikroskopie (REM), die thermomechanische 
Analyse (TMA), die dynamische Differenzkalorimetrie (DSC), 
die Nanoindentierung und die hochenergetische Röntgendif-
fraktometrie mittels Synchrotronstrahlung herangezogen. An 
Hand der Ergebnisse aus den Untersuchungen war es möglich, 
den Einfluss der Legierungselemente auf die Eigenschaften wie 
die Gitterfehlpassung an der α2/γ-Grenzfläche, der Diffusion 
der Legierungselemente und deren Mischkristallhärtung in der 
γ-Phase, das c/a-Verhältnis der Intermetallischen Phasen oder 
die Mikrostrukturstabilität zu bestimmen.
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2 Theoretische Grundlagen 
Die Titanaluminide rückten erst in den letzten Jahrzehnten 
als mögliches Konstruktionsmaterial für kommerzielle Anwen-
dungen in den Fokus wissenschaftlicher Untersuchungen [9].
Ein Haupteinsatzgebiet der Titanaluminide ist im Bereich der 
Hochtemperaturanwendungen, in dem es die relativ schweren 
Nickel-Basislegierungen substituieren soll und in einigen
Anwendungsfällen diese auch schon verdrängt hat [3,4]. 
2.1 Titanaluminide als Konstruktionswerkstoff 
Grund für das Interesse an den Titanaluminiden sind Eigen-
schaften wie eine hohe Festigkeit bei geringer Dichte, ein hoher 
Schmelzpunkt und eine relativ gute Oxidationsbeständig-
keit [9]. In Abbildung 2.1 sind die spezifischen Festigkeiten 
verschiedener Werkstoffe über der Temperatur aufgetragen. 
Abbildung 2.1 zeigt verschiedene Werkstoffgruppen bezüglich ihrer spezifi-
schen Streckgrenze aufgetragen über der Temperatur. Die Titanaluminide 
weisen dabei einen breiten Einsatzbereich auf, der Hochtemperaturanwen-
dungen einschließt; nach [9,10].
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Dabei stellt die spezifische Festigkeit den auf die Dichte nor-
mierten Wert der Festigkeit des jeweiligen Werkstoffes dar, wel-
che beispielsweise bei rotatorisch belastete Bauteil von Interesse 
ist. Magnesium und Aluminium zeigen trotz ihrer geringen 
Dichte nur einen sehr geringen Temperaturbereich bei denen 
diese zum Einsatz kommen können, wohingegen die Titanlegie-
rungen ein sehr breites Einsatzgebiet über einen weiten Tempe-
raturbereich aufweisen [11].  
Im Bereich der Hochtemperaturanwendungen (>500°C) stellen 
die Nickelbasislegierungen den aktuellen Stand der Technik dar. 
Diese weisen durch intensive, jahrzehntelange Forschung eine 
besondere Mikrostruktur auf, welche gute mechanische Eigen-
schaften in hohen Temperaturbereichen ermöglicht. Wie in 
Abbildung 2.1 zu sehen ist, übertreffen die Titanaluminide 
allerdings die konventionellen Superlegierungen bezüglich der 
spezifischen Festigkeit bei hohen Temperaturen. In Tempera-
turbereichen ab 1050°C kommt dagegen nur noch der Einsatz 
von einkristallinen Nickelbasislegierungen in Frage und bei 
Temperaturen größer als 1300°C eignen sich, trotz ihrer hohen 
Dichte, nur noch Refraktärmetalle.  
In Abbildung 2.2 ist das binäre Phasendiagramm Titan-Alumi-
nium zu sehen und die bei vorherrschender Temperatur ent-
sprechenden thermodynamisch stabilen Phasen sind über dem 
Aluminiumgehalt aufgetragen. Als Titanaluminide werden übli-
cherweise Werkstoffe mit einem Aluminiumgehalt zwischen 
30 - 55 at.%. (Atomprozent) bezeichnet, bei denen mindestens 
eine der beiden charakteristischen Intermetallischen Phasen, 
die α2-Phase (gelb) oder die γ-Phase (türkis), vorkommt [1].  
Intermetallische Phasen zeichnen sich dadurch aus, dass die 
entsprechenden Elemente definierte Plätze in der Einheitszelle 
einnehmen und es anders als im Mischkristall zu einer geordne-
ten Struktur kommt. Von technischem Interesse sind jene Inter-
metallischen Phasen, die sehr hohe Bindungsenergien aufweisen 
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und somit Eigenschaften wie sehr hohe Schmelzpunkte, aber 
auch eine geringe Duktilität aufweisen [1]. 
Abbildung 2.2 stellt das binäre Phasendiagramm aus Titan und Aluminium dar. 
In den unterschiedlichen Stabilitätsbereichen sind die Phasenbezeichnung 
bzw. ihre stöchiometrische Zusammensetzung zu sehen. Des Weiteren sind die 
Einheitszellen der α2- und γ-Phase gezeigt. (mit der Erlaubnis des Verlages [12])
Neben den beiden farblich hervorgehobenen Phasen sind vor 
allem die α-Phase und β-Phase von industrieller Bedeutung, da 
diese auch bei konventionellen Titanlegierungen eine wichtige 
Rolle spielen. Beide Phasen sind Mischkristalle, sprich die 
hinzulegierten Elemente haben keine festen Plätze in der Struk-
tureinheitszelle der Phasen. Die α-Phase hat eine hexagonal 
dichtest gepackte Einheitszelle und die β-Phase eine kubisch-
raumzentriete Einheitszelle.  
Zwischen den bezeichneten Phasen ergeben sich Zwei-Phasen-
gebiete in denen sich ein Gleichgewicht aus den beiden Phasen 
einstellt. Von besonderer technischer Bedeutung ist dabei das 
Zwei-Phasengebiet der α2-Phase, mit der chemischen Zusam-
mensetzung Ti3Al, und der γ-Phase, mit der chemischen Zusam-
mensetzung TiAl. Die technisch bedeutsamsten Titanaluminide 
weisen einen Aluminiumanteil von ca. 44 at% bis ca. 48 at% 
auf [1]. Die Einheitszellen dieser beiden Phasen sind ebenfalls in 
2  Theoretische Grundlagen 
8 
Abbildung 2.2 gezeigt. Die α2-Phase weist eine hexagonal 
dichtest gepackte Einheitszelle mit einer D019-Struktur auf. Zur 
besseren Verständlichkeit wurde die Elementarzelle um vier 
weitere Aluminiumatome ergänzt, so dass eine Vorstellung 
des Atomgitters besser möglich ist. Auf der rechten Seite ist die 
tetragonal verzerrte Einheitszelle der γ-Phase zu sehen. Durch 
die schichtweise Anordnung der beiden Elemente, die als 
L10-Struktur bezeichnet wird, ergibt sich eine tetragonale 
Verzerrung in [001]-Richtung um ca. 2% im Vergleich zur 
[100]-Richtung [1].  
Durch unterschiedliche Wärmebehandlungen und Abkühlge-
schwindigkeiten lassen sich unterschiedliche zweiphasige Mik-
rostrukturen einstellen, von denen die sogenannte volllamellare 
Mikrostruktur aus alternierenden α2- und γ-Lamellen die besten 
mechanischen Eigenschaften aufweist [13–15]. 
Diese beiden Phasen bilden sich, je nach durchgeführter Wär-
mebehandlung, in unterschiedlichen Volumenanteilen aus und 
führen so zu verschiedenen Mikrostrukturen. Nach Kim [16] 
unterscheidet man dabei die vier wichtigsten Mikrostrukturen, 
volllamellar, near-lamellar, Duplex und near-γ. 
Wird der Werkstoff über längere Zeit oberhalb der α-Transus-
temperatur gehalten und unter definierten Umständen abge-
kühlt, so stellt sich eine volllamellare Mikrostruktur aus α2- und 
γ-Lamellen ein [13]. Dabei bildet sich die γ-Phase in den α-Kör-
nern und der Phasenanteil wächst entsprechend dem Hebelge-
setz im Zweiphasengebiet. Nach dem Erreichen der eutektoiden 
Temperatur erfolgt die Umwandlung der α-Phase in die 
α2-Phase [17]. 
Glüht man im Zweiphasengebiet aus α und γ knapp unter 
der α-Transustemperatur und kühlt ab, so stellt sich größten-
teils eine lamellare Mikrostruktur ein. Da jedoch im Zweipha-
sengebiet von α und γ geglüht wird, bildet sich schon vor 
der Abkühlung in das α2/γ-Gebiet ein Anteil an γ-Phase. Die 
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Duplexstruktur stellt sich ein, wenn ein gleichmäßiger Phasen-
anteil während der Auslagerung gegeben ist. Wohingegen es zur 
near-γ Struktur kommt, wenn einige Grad über der eutektoiden 
Temperatur geglüht wird. 
2.2 Die α2/γ-Grenzfläche in volllamellarem 
Titanaluminium 
Besondere Aufmerksamkeit bei der Betrachtung der Mikro-
struktur muss den Grenzflächen gewidmet werden, da hier eine 
Veränderung der chemischen und physikalischen Eigenschaften 
auf atomarer Ebene auftritt. Dabei kann eine Grenzfläche durch 
einen Übergang in eine andere Phase, eine andere Kristallstruk-
tur oder eine andere Stapelfolge gekennzeichnet sein [16,18,19]. 
Damit es zur Ausbildung einer Grenzfläche kommt, an der die 
Kristallstruktur vom kubischen zum hexagonalen Gitter wech-
selt, müssen bestimmte Bedingungen erfüllt sein.  
Diese Bedingungen für die α2/γ-Grenzfläche beschreibt die 
Blackburn-Orientierung [20]: 
(0001)𝛼2‖{111}𝛾 und ⟨112̅0⟩𝛼2‖⟨11̅0]𝛾
Diese drückt aus, dass die dichtest gepackten Ebenen der 
beiden Phasen parallel zueinander liegen müssen und zusätzlich 
eine Richtung in den jeweiligen Ebenen zueinander parallel 
sind. In Abbildung 2.3a sind die beiden Einheitszellen der 
γ-Phase (oben) und der α2-Phase (unten) dargestellt. Die Grenz-
fläche wird dabei durch die türkis und gelb hervorgehobenen 
Ebenen verdeutlicht, deren Atome sowohl Teil der α2- also 
auch der γ-Phase sind. Auf Grund der Zugehörigkeit zu zwei ver-
schiedenen Intermetallischen Phasen kommt es in der Grenzflä-
che zu vielen so genannten Antistrukturdefekten (engl.: antisite 
defects), bei denen ein Platz in der Intermetallischen Phase mit 
einem gegensätzlichen Element besetzt ist. Diese Punktdefekte 
in der Grenzfläche erhöhen die Diffusionsgeschwindigkeit [21], 
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welche eine wichtige Rolle bei Hochtemperaturanwendungen 
spielt. 
Abbildung 2.3 zeigt die Blackburn-Orientierung (a) bei der die dichtest ge-
packten Ebenen der α2- und γ-Phase parallel sind, sowie eine idealisierte 
semikohärente Grenzfläche (b) mit Fehlpassungsversetzungen und entstehen-
den Zug- und Druckspannungen an der Grenzfläche.
Die Blackburn-Orientierung beschreibt die Bedingungen für 
eine Grenzfläche. Allerdings sind die Atomabstände in den dich-
test gepackten Ebenen beider Phasen nicht identisch und somit 
kommt es zu Verspannungen innerhalb des Gitters und somit 
auch an der Grenzfläche. Abhängig von der Lamellenbreite der 
beiden Phasen bilden sich unterschiedlich starke Verspannun-
gen an der Grenzfläche und es kommt bei Lamellenbreiten unter 
circa 50 nm zu einer kohärenten und darüber zu einer semi-ko-
härenten Grenzfläche [23]. Diese semi-kohärenten Grenzflä-
chen stellen dabei ein deutlich wirksames Hindernis für die Ver-
setzungsbewegung dar.  
Eine wichtige Eigenschaft von Grenzflächen ist die Kohärenz 
bei der an der Grenzfläche ein kontinuierlicher Übergang 
der Gitterebenen stattfindet. Ist dies jedoch nicht möglich, da 
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beispielsweise die Gitterparameter der zwei Phasen einen zu 
großen Unterschied aufweisen, kommt es zur Ausbildung einer 
semi-kohärenten Grenzfläche durch die das System Energie  
einspart [1]. Die auf Grund der Kohärenz bzw. Semi-kohärenz 
verursachten Spannungen an den Grenzflächen werden als Ko-
härenzspannungen bezeichnet. In Abbildung 2.3b ist schema-
tisch eine solche Phasengrenze mit eingeschobenen Halbebenen 
abgebildet, welche die Fehlpassungsversetzungen skizzieren 
sollen. Nicht alle Atome der oberen Phase (türkis) haben ein  
Gegenüber in der unteren Phase (gelb) und damit ist kein  
kontinuierlicher (kohärenter) Übergang gegeben.  
Diese Fehlpassung in der semi-kohärenten Grenzfläche wird 
über den Misfit der beiden Gitterparameter der Phasen ausge-
drückt. Dabei werden die Gitterparameter der einzelnen Phasen 
in ein Verhältnis gesetzt, womit sich ein prozentualer Unter-
schied ergibt. Überschreitet der Misfit einen bestimmten Wert, 
kommt es zur Bildung von Fehlpassungs- oder sogenannten 
Misfitversetzungen. Die Fehlpassung für α2- und γ-Phase auf den 
dichtest gepackten Richtungen beträgt zwischen 1% und 2%,  
abhängig von der Zusammensetzung und Temperatur [1]. 
Die theoretische Gitterfehlpassung in volllamellaren Titanalu-
minium-Werkstoffen kann aus den theoretischen Gitterparame-
tern der beiden Phasen errechnet werden. Für die Ermittlung 
der tatsächlichen Gitterfehlpassung in realen Werkstoffen müs-
sen die Gitterparameter zuerst experimentell bestimmt werden, 
welches meistens über Röntgenbeugungsmethoden erfolgt. 
Nach Appel et al. [1] kann der Misfit-Parameter εm zwischen der 
α2-Phase und der γ-Phase mit der in Gleichung 1 dargestellten 
Formel mathematisch beschrieben werden. Dabei stellt aγ ent-
weder die Länge des Gitterparameters in der [110]-Richtung oder 
die Länge in der [101]-Richtung der γ-Phase dar und 𝑎𝛼2 ist die 
Länge der a-Achse in der α2-Phase.  
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Durch die Annahme des Blackburn-Kriteriums und unter Be-
rücksichtigung der tetragonalen Verzerrung der γ-Phase erge-
ben sich je nach Richtungen zwei unterschiedliche Gitterfehl-
passungen: 
𝜀𝑚 =
𝑎𝛼2−𝑎𝛾
𝑎𝛾
(1) 
In der hexagonalen Struktur der α2-Phase stellen die [112̅0] 
und [21̅1̅0] Richtungen einen Basisvektor der Einheitszelle dar, 
wohingegen die [11̅0] und die [01̅1] Richtung in der tetragonal 
verzerrten Elementarzelle jeweils eine Flächendiagonale sind. 
Zur Berechnung der theoretischen Gitterfehlpassung müssen 
somit aus den Basisvektoren der γ-Phase die Längen in 
[11̅0]- und [01̅1]-Richtung bestimmt werden. Dies kann unter 
Berücksichtigung der geometrischen Beziehungen in der tetra-
gonal verzerrten Einheitszelle geschehen. Für die [11̅0]-Rich-
tung ergibt sich die in Gleichung 2 dargestellte, für die 
[101̅] Richtung die in Gleichung 3 dargestellte mathematische 
Beziehung [1]. Dabei beschreibt 𝑎𝛼2 den Basisvektor der a-Achse
in der reinen α2-Phase bei 0 K mit einem Wert von 5,734 Å [8], 
𝑎𝛾 den Basisvektor der a-Achse in der reinen γ-Phase bei 0 K mit 
einem Wert von 3,978 Å [8] und 𝑐𝛾 den Basisvektor der c-Achse 
in der γ-Phase  mit einem Wert von 4,079 Å [8]. 
𝜀𝑚110 =
𝑎𝛼2−√2∙(𝑎𝛾)
2
√2∙ (𝑎𝛾)2
 = 
𝑎𝛼2
√2∙(𝑎𝛾)2
−1 (2) 
𝜀𝑚101 =  
𝑎𝛼2−
√(𝑎𝛾)
2
+(𝑐𝛾)
2
√(𝑎𝛾)
2
+(𝑐𝛾)
2
=  
𝑎𝛼2
√(𝑎𝛾)
2
+(𝑐𝛾)
2
− 1 (3) 
Setzt man die angegebenen Werte in die Formeln ein, so ergibt 
sich eine theoretische Gitterfehlpassung von 1,92 % für die 
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[112̅0] ∥ [11̅0]-Richtung und ein Wert von 0,64 % für die 
[21̅1̅0] ∥ [101̅]-Richtung. Der Unterschied der beiden Gitter-
fehlpassungswerte ist mit der tetragonalen Verzerrung der 
γ-Phase zu erklären. Diese Werte können allerdings in Abhän-
gigkeit von der Zusammensetzung der Legierung und Einsatz-
temperatur variieren.  
2.3 Kriecheigenschaften von Titanaluminium 
Wird ein Werkstoff bei hohen Temperaturen belastet, treten 
andere Verformungsmechanismen auf als bei einer Beanspru-
chung bei Raumtemperatur. Abhängig von der herrschenden 
Temperatur wird in Niedrig- und Hochtemperaturverhalten 
unterschieden, wobei eine grobe Abgrenzung mit 40 % der 
Schmelztemperatur auf der absoluten Temperaturskala angege-
ben werden kann [22]. 
Oberhalb dieser Grenze tritt Kriechen verstärkt als Verfor-
mungsmechanismus in Erscheinung und beeinflusst die Eigen-
schaften des Werkstoffes. Kriechen ist dabei als eine langsame, 
stetig ablaufende Verformung definiert, welche nicht nur von 
der Spannung sondern auch von der Temperatur und der Zeit 
abhängig ist [24]. 
Grafisch dargestellt werden kann das Kriechverhalten eines 
Werkstoffes in einer Auftragung der plastischen Dehnung über 
der Zeit (Abbildung 2.4a) oder der Dehnrate über der plasti-
schen Dehnung (Abbildung 2.4b). Die zweite Auftragungsvari-
ante hat den Vorteil, dass die drei charakteristischen Bereiche 
einer Kriechkurve meist sofort ersichtlich sind.  
Den primären Kriechbereich zeichnet ein Abfall der Dehnrate 
aus, bis sich letztlich ein Gleichgewicht aus Versetzungsgenera-
tion und Versetzungsannihilation einstellt. Dieses Gleichge-
wicht von Verformungs- und Erholungsprozessen charakteri-
siert den sekundären Kriechbereich, so dass die Dehnrate 
konstant bzw. minimal ist. Der tertiäre Bereich wird durch einen 
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anhaltenden Anstieg der Dehnrate gekennzeichnet und führt 
durch die Mikrostrukturveränderung und Akkumulation inne-
rer Schäden letztendlich zum Bruch der Probe [22,26]. 
Abbildung 2.4 zeigt zwei verschiedene Auftragungen der Kriechkurve einer 
Ti-46Al-2W-0.5Si Legierung mit near-γ Mikrostruktur, welche bei 750°C unter 
verschiedenen Lasten getestet wurde. Auf der linken Seite (a) ist eine Kriech-
kurve in der Auftragung Dehnung über Zeit dargestellt, wohingegen auf der 
rechten Seite (b) die Dehnrate logarithmisch über der Dehnung aufgetragen 
ist. (mit der Erlaubnis des Verlages [25])
Mathematisch kann der sekundäre Kriechbereich über die 
Dorn-Gleichung (Gleichung 4) beschrieben werden: 
𝜀̇ = 𝐴 𝜎𝑛 exp (−
𝑄
𝑅𝑇
) (4) 
Dabei bezeichnet 𝜀̇ die Kriechrate, A stellt eine Materialkon-
stante dar, welche die Mikrostruktur und Vorgeschichte des 
Werkstoffes berücksichtigt, σ steht für die angelegte Spannung 
und n ist der Spannungsexponent. Q ist eine den Kriechprozess 
charakterisierende Aktivierungsenergie, R die universelle Gas-
konstante und T die Temperatur in Kelvin. Der Spannungs- 
exponent kann bei konstanter Temperatur für jede Legierung 
bestimmt werden. In einer doppellogarithmischen Auftragung 
der erhaltenen minimalen Kriechraten über der Spannung 
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ergibt sich eine Gerade, deren Steigung den Spannungsexponen-
ten darstellt. 
Abbildung 2.5 zeigt den Einfluss der Mikrostruktur auf die Kriechfestigkeit  
von Titanaluminiden, anhand einer Ti-49Al-1V Legierung. Die volllamellare 
Mikrostruktur zeigt die niedrigste Kriechrate und somit die besten Kriech- 
eigenschaften der drei Mikrostruktur. (mit der Erlaubnis des Verlages [5])
Das in Abbildung 2.5 dargestellte Diagramm von Worth et al. [5] 
zeigt verschiedene Mikrostrukturen von Titanaluminiden und 
deren Kriechverhalten. Anders bei Reinmetallen zeigen die 
Titanaluminide nicht immer einen ausgeprägten sekundären 
Kriechbereich. Abhängig davon, ob sich eine quasi-stationäres 
Kriechverhalten einstellt, ist neben der Mikrostruktur die 
angelegte Spannung, die herrschende Temperatur und die Le-
gierungszusammensetzung entscheidend [27–30]. Ein solches 
quasi-stationäres Kriechverhalten zeigt in Abbildung 2.5 nur 
die Legierung mit der volllamellaren Mikrostruktur. Die beiden 
anderen Mikrostrukturen zeigen nach dem primären Kriechbe-
reich nur ein Minimum in der Kriechrate. Es konnte in zahlrei-
chen Untersuchungen gezeigt werden, dass ein volllamellares 
Gefüge die besten Kriecheigenschaften aufweist und der mitt-
lere α2/γ-Grenzflächenabstand von entscheidender Bedeutung 
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ist; dieser kann über die Abkühlrate eingestellt werden 
[13,28,31–33]. Dieser hohe Kriechwiderstand macht die Legierun-
gen mit volllamellarer Mikrostruktur interessant für Hochtem-
peraturanwendungen. 
Abbildung 2.6a zeigt den Einfluss des mittleren α2/γ-Grenzflä-
chenabstandes auf die minimale Kriechrate bei verschiedenen 
Temperaturen einer binären TiAl-Legierung. Mit sinkendem 
mittleren α2/γ-Grenzflächenabstand nimmt der Kriechwider-
stand zu, da die Anzahl der Lamellen und damit die Behinde-
rung der Versetzungsbewegung durch die Grenzflächen im 
Volumen ansteigen [14,23,33,34]. 
Eine weitere Möglichkeit die Kriecheigenschaften zu beeinflus-
sen ist das Hinzulegieren weiterer Elemente. In Abbildung 2.6b 
ist ein erheblich höherer Kriechwiderstand der TiAl-Legierung 
mit vier Elementen gegenüber der binären Legierung festzustel-
len. Die Zugabe von Niob und Kohlenstoff bewirken eine deut-
lich niedriger Dehnrate bei gleicher Spannung, Temperatur und 
Mikrostruktur [6,30]. Die positiven Eigenschaftsänderung durch 
Legierungselemente auf die Streckgrenze, Bruchzähigkeit und 
die Kriecheigenschaften bei Titanaluminiden wurde in zahlrei-
chen Untersuchungen festgestellt [35–39]. Dennoch ist beim 
Hinzulegieren weiterer Elementen darauf zu achten, dass sich 
eventuell unerwünschte Phasen oder Ausscheidungen bilden 
können und dadurch ein gegensätzlicher Effekt erzielt wird und 
sich die Eigenschaften verschlechtern [40,41].  
Da es sich bei der γ-Phase um eine L10-Struktur und der α2-Phase 
um eine D019-Struktur handelt, ist kein gemeinsames Gleit 
system vorhanden, das eine Versetzungsbewegung über die 
α2/γ-Grenzfläche ermöglichen würde [42,43]. Somit können sich 
die Versetzungen nur innerhalb einer Phase bewegen, bis sie 
sich an einer Phasengrenzfläche aufstauen oder mit einer Ver-
setzung umgekehrten Burgersvektors annihilieren. Durch die 
geringen Abstände der Grenzflächen zueinander wird die Ver-
setzungsbewegung auf den {111}-Ebenen der γ-Phase erschwert, 
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welche für die Hochtemperaturverformung maßgeblich ist [28,44]. 
Des Weiteren ist eine Versetzungsbewegung parallel zur 
α2/γ-Grenzfläche schwer möglich, welches zu einem Ausbau-
chung der Versetzung in die γ-Phase führt [45]. 
Abbildung 2.6 zeigt den Einfluss des α2/γ-Grenzflächenabstand auf die mini-
male Kriechrate in einem volllamellaren Gefüge (a) bei unterschiedlichen 
Temperaturen. Mit sinkendem mittlerem α2/γ-Grenzflächenabstand steigt die 
Kriechfestigkeit. Auf der rechten Seite (b) sind die Kriechkurven einer binären 
und einer TiAl-Legierung mit vier Elementen gezeigt. Es ist deutlich zu erken-
nen, dass durch weitere Elemente das Kriechverhalten verbessert werden 
kann. (mit der Erlaubnis des Verlages [6,23])
Untersuchungen von Appel et al. [1] zeigten, dass in Bezug auf 
die Hall-Petch Beziehung die Grenzflächen zwischen der α2- und 
der γ-Phase einen signifikant höheren Einfluss auf die Verlang-
samung der plastischen Verformung haben, als beispielsweise 
eine γ/γ-Grenzfläche oder die Koloniegrenzen. Dabei stellt jede 
Grenzfläche ein Hindernis für die Versetzungsbewegung dar, an 
welcher Energie dissipiert werden muss und somit die Verfor-
mung stoppt beziehungsweise verlangsamt. Als mögliche ener-
getische Barrieren können dabei die Überwindung von lang-
reichweitigen Kohärenzspannungen, elastische Wechselwirkun-
gen und Schneiden der ankommenden Versetzung mit den 
Fehlpassungsversetzungen, Einbau der ankommenden Verset-
zung in die semi-kohärente Grenzfläche, Dissoziationsreaktion 
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der ankommenden Versetzung in ein neues Gleitsystem abhän-
gig von der Scherrichtung, Aktivierung von Versetzungsquellen 
auf der gegenüberliegenden Seite der Grenzfläche oder eine 
elastische Scherübertragung durch die Lamelle sein [1]. Bei einer 
γ/γ-Grenzfläche fallen alle Mechanismen die in Zusammenhang 
mit der semi-kohärenten Grenzfläche stehen weg, wie das 
Schneiden der Fehlpassungsversetzungen, der Einbau in die 
semi-kohärenten Grenzfläche oder Dissoziationsreaktionen. 
Die Koloniegrenzen sind auch ein Hindernis für die Verset-
zungsbewegung, allerdings im Vergleich zu den α2/γ-Grenzflä-
che sehr gering und tragen so nur zu einem sehr kleinen Teil 
bei. Hinzu kommt, dass bei der volllamellaren Mikrostruktur die 
α2-Phase einen hohen intrinsischen Gleitwiderstand aufweist 
der eine plastische Verformung noch weiter erschwert und 
die Versetzungen an der Phasengrenzfläche an einer weiteren 
Bewegung gehindert werden [42]. Die durch aufstauende Ver-
setzungen erzeugten Spannungen an der Phasengrenze, können 
teilweise durch elastische Verzerrungen der α2-Phase lokal ver-
ringert werden [46].  
Durch die hohe Anzahl an Phasengrenzflächen in einem vollla-
mellaren Gefüge stellt der α2/γ-Grenzflächenabstand zwischen 
den beiden Intermetallischen Phasen γ-TiAl und α2-Ti3Al den 
signifikantesten Mikrostruktureinfluss auf die mechanischen 
Eigenschaften in volllamellaren Titanaluminiden dar.  
Abbildung 2.7 ist eine TEM-Aufnahme, die das Ausbauchen von Versetzungen 
an den Grenzflächen von der α2-Phase in die γ-Phase zeigt. (mit der Erlaubnis 
des Verlages [44])
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Ein weiterer entscheidender Einflussfaktor an der α2/γ-Grenzflä-
che ist die erwähnte Gitterfehlpassung, die über die Ausbildung 
einer kohärenten oder semi-kohärenten Grenzfläche entschei-
det. Ist eine semi-kohärente Grenzfläche vorhanden, so wirkt 
die Grenzfläche selbst als Versetzungsquelle und emittiert Ver-
setzungen, wie in Abbildung 2.7 zu sehen, von der α2-Phase in 
die γ-Phase [36-39]. Je höher die Fehlpassung, desto mehr Fehl-
passungsversetzungen entstehen an der Grenzfläche und er-
möglichen so auch eine leichtere Emission von Versetzungen in 
die γ-Phase [51–53]. Appel et al. [54] schätzen die Kohärenzspan-
nungen an der Grenzfläche mit bis zu 220 MPa ab. Je höher die 
Kohärenzspannungen ausfallen, desto mehr Versetzungen bau-
chen in die γ-Phase aus, bis sich ein Gleichgewicht aus rücktrei-
bender Kraft und Kohärenzspannung ergeben [50,55]. Wird eine 
äußere Spannung angelegt, so bewirkt dies eine erhöhte Emis-
sion von Versetzungen. Abhängig davon, welcher Spannungs-
wert angelegt wird, erhöht sich auch die Emission von Verset-
zungen, bis sich wieder ein Gleichgewicht einstellt [25,56,57].  
Die Grenzflächen und die dadurch entstehenden Kohärenz-
spannungen wirken sich erheblich auf Kriecheigenschaften und 
insbesondere auf den primären Kriechbereich aus [2]. Die Kohä-
renzspannungen an der Grenzfläche zwischen der α2- und der 
γ-Phase stellen bei niedrigen Temperaturen einen erheblichen 
Widerstand für die Versetzungsbewegung dar [43,58]. Bei er-
höhten Temperaturen kommt es jedoch zu einer Erniedrigung 
des Gleitwiderstandes, da eine Relaxation der Kohärenzspan-
nungen stattfindet und damit zu einer Neuanordnung der Fehl-
passungsversetzungen [2,42]. Dadurch kommt es an der Grenz-
fläche zur Emission von Versetzungen in die γ-Phase, welches 
durch Anlegen einer äußeren Spannung noch verstärkt wird, bis 
sich dieser Effekt erschöpft und sich ein Gleichgewicht aus Ver-
setzungsgeneration und -annihilation einstellt [2,43].  
Deshalb spielt die Mobilität der emittierten Versetzungen eine 
ganz entscheidende Rolle beim primären Kriechen [2,59]. Mit 
diesen Mechanismen lässt sich auch die relativ hohe Kriechrate 
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im primären Bereich der Kriechkurve von volllamellaren Ti-
tanaluminiden erklären. Der primäre Kriechbereich ist von 
besonderem Interesse, da technische Bauteile mit einer Verfor-
mungstoleranz im Bereich von 0,5 – 1 % plastischer Verformung 
ausgelegt werden [50,60]. Dieser Toleranzbereich liegt fast im-
mer im primären Kriechbereich. Somit kann entweder versucht 
werden den primären Kriechbereich zu kleineren plastischen 
Dehnungen zu verschieben oder insgesamt den Kriechwider-
stand zu erhöhen, im Optimalfall aber beides. Eine Möglichkeit 
ist das sogenannte Vorverformen (engl.: prestraining) der Legie-
rung bei erhöhten Spannungen und Temperaturen für kurze 
Zeit, eine andere die Bildung von Ausscheidungen wie der 
β0-Phase welches den primären Kriechbereich erheblich redu-
ziert [45,61,62].  
Neben dem Einstellen des Gleichgewichts zwischen Verset-
zungsgeneration und -annihilation kann es bei volllamellaren 
Titanaluminiden auch noch zu anderen Verformungsprozessen 
im primären Kriechbereich kommen, wie dem Verzwillingen, 
oder spannungsinduzierter Phasenumwandlung (engl.: stress 
induced phase transformation) [47,63].  
Im Gegensatz zu den meisten Hochtemperaturwerkstoffen ist 
die Koloniegröße, beziehungsweise die Korngrößen, bei einer 
volllamellaren Mikrostruktur kein signifikanter Einflussfaktor 
auf die Kriecheigenschaften der Legierung sobald diese eine 
Größe von 100 µm überschreiten [14,64]. Durch die Vielzahl an 
Lamellengrenzflächen ergeben sich deutlich mehr Hindernisse 
für die Versetzungsbewegung und durch die beiden unter-
schiedlichen Phasen ist die Diffusion der Elemente langsamer 
als in einem einphasigen Werkstoff. 
In Abbildung 2.8 ist der Einfluss der Koloniegröße und der Ein-
fluss des Volumenanteils auf die minimale Kriechrate darge-
stellt. Es zeigt sich, dass es nur zu einer leichten Zunahme der 
Kriechgeschwindigkeit kommt, wenn der Volumenanteil der
γ-Phase  gesteigert  wird.  Des Weiteren wurde  nachgewiesen, 
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dass in dem technisch relevanten Bereich von 44 bis 48 at% Alu-
minium die minimale Kriechrate im Wesentlichen unempfind-
lich gegenüber dem α2-Volumenanteil ist [14]. 
Abbildung 2.8 zeigt die beiden Einflussgrößen Koloniegröße (a) und γ-Volu-
menanteil (b) und deren Auswirkung auf die minimale Kriechrate in volllamel-
laren Titanaluminide. (mit der Erlaubnis des Verlages [14])
2.4 Diffusion in der γ-Phase von 
Titanaluminium
Der physikalische Prozess der Diffusion ist einer der wichtigsten 
Mechanismen bei der Hochtemperaturverformung und ist ein 
temperaturabhängiger atomarer Platzwechsel [22,65]. Dieser 
Vorgang tritt bei nahezu jedem Vorgang bei höheren Anwen-
dungstemperaturen auf und wird bei Konzentrationsunterschie-
den oder unterschiedlichen chemischen Potentialen, über das 
1. Fick‘sche Gesetz (Gleichung 5), als gerichteter Volumenstrom
beschrieben [65].
𝐽 =
𝑁
𝐴·𝑡
= −𝐷
𝛿𝑐
𝛿𝑥
(5) 
Dabei wird die Diffusionsstromdichte J als Volumenstrom der 
Anzahl der Teilchen N durch eine Fläche A pro Zeit t definiert 
oder über den materialspezifischen Diffusionskoeffizienten D 
mal dem Konzentrationsgradienten, der sich aus der Änderung 
2  Theoretische Grundlagen 
22 
der Konzentration δc über der Wegänderung δx zusammen-
setzt. Der Diffusionskoeffizient kann mit Gleichung 6 beschrie-
ben werden und setzt sich aus dem Frequenzfaktor D0, welcher 
die Schwingungsfrequenz der diffundierenden Atome angibt, 
und einem Arrheniusterm, mit Aktivierungsenergie Q, univer-
sellen Gaskonstante R und Temperatur in Kelvin T, zusammen. 
𝐷 =  𝐷0 · exp (−
𝑄
𝑅·𝑇
) (6) 
In binären Legierungen kann der Diffusionskoeffizient von 
Titan und Aluminium aus den Selbstdiffusionskoeffizienten und 
dem Molenbruch der einzelnen Elemente bestimmt werden. 
Der mathematische Zusammenhang, über die Darken‘sche Glei-
chung, ist dabei in Gleichung 7 gezeigt. Dabei beschreibt D den 
Interdiffusionskoeffizienten oder auch chemischen Diffusions-
koeffizienten der Legierung, NA den molaren Anteil des Elemen-
tes A und DA den Selbstdiffusionskoeffizienten der A-Atome. 
Für Element B gilt das gleiche nur mit veränderter Notation. 
𝐷 =  𝑁𝐴 · 𝐷𝐵 +  𝑁𝐵 · 𝐷𝐴 (7) 
Eine direkte experimentelle Bestimmung der Diffusionskoeffi-
zienten einzelner Elemente ist über verschiedenste Methoden 
wie der mittels eines radioaktiven Markierungselementes (engl.: 
Tracer-Diffusion) möglich [66,67], der Sekundär-Massenspekt-
roskopie [21,68] oder der Elektronenstrahlmikroanalyse [69,70] 
möglich und wurde bereits bei den Titanaluminiden erfolgreich 
eingesetzt. Dabei bietet die Analyse der Diffusionsprofile von 
Diffusionspaaren mittels Elektronenstrahlmikroanalyse hervor-
ragende Ergebnisse, bei im Vergleich zu den anderen Verfahren 
geringerem apparativem Aufwand und geringeren Kosten. Da-
bei wird das Konzentrationsprofil eines Fremd- beziehungs-
weise Legierungselementes in einem Material mit einem Basise-
lement beziehungsweise einer Basisphase gemessen. Die Ana-
lyse von Diffusionspaaren ist eine wissenschaftlich anerkannte 
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und etablierte Methode und wurde schon in zahlreichen ande-
ren Materialsystemen, wie den Nickel- und Kobaltbasislegie-
rungen, verwendet [71–75]. 
Abbildung 2.9 ist die schematische Darstellung des Konzentrationsprofils zu 
Beginn (t0) und nach Beendigung des Versuches (t1). Die Mantano-Ebene (xm) 
charakterisiert die Ebene in der auf beiden Seiten die gleiche Konzentration 
an Fremdatomen herrscht, welche über Integrale der Fläche ermittelt wer-
den.
In Abbildung 2.9 sind Konzentrationsprofile, zu Beginn des Ver-
suches (t0) und nach Beendigung des Versuches (t1) dargestellt. 
Zu Beginn ist an der Diffusionsnaht (x0) der Unterschied des 
maximalen Konzentrationswertes (cmax) zum minimalen Kon-
zentrationswert (cmin) am größten. Mit zunehmender Dauer 
gleichen sich die Konzentrationen, gemäß dem 1. Fick’schen 
Gesetz, immer weiter an und das Konzentrationsprofil zeigt 
die charakteristische S-Kurvenform bis es bei unendlich langer 
Versuchszeit zu einem kompletten Konzentrationsausgleich 
kommt [76–78].  
Zur Bestimmung des Konzentrationsprofils kann nach der 
Boltzmann-Matano Analyse eine sogenannte Matano-Ebe-
ne (xm) definiert werden. Diese zeichnet sich dadurch aus, dass 
auf beiden Seiten die aufgespannten Flächen zwischen cmin(I) 
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und cmax (II) gleich groß sind [77]. Die Ebene dient als Koordina-
tenursprung und alle Abstände werden zu dieser in Relation 
gesetzt.  
Der Interdiffusionskoeffizient kann nun unter Berücksichtigung 
der Versuchszeit t, für eine beliebige Konzentration ci, gemäß 
Gleichung 8 errechnet werden. 
𝐷𝐼 𝑐𝑖 =
1
2𝑡(
𝛿𝑐
𝛿𝑥
)
𝑐𝑖
∫ 𝑥𝑑𝑐
𝑐𝑖
𝑐𝑚𝑖𝑛
 (8) 
Sauer und Freise [78] und unabhängig davon den Broeder [76] 
entwickelten diese Methodik dahingehend weiter, dass das 
fehleranfällige Bestimmen der Matano-Ebene entfällt und eine 
Änderung des molaren Volumens berücksichtigt werden kann. 
Diese Änderung des molaren Volumens ist vor allem bei Legie-
rungen mit erheblichem Unterschied der Atomradien von Be-
deutung. Durch die Einführung einer relativen Konzentra-
tion yci, welche in Gleichung 9 dargestellt ist, ergibt sich die 
in Gleichung 10 gezeigte Formel zur Errechnung des Interdiffu-
sionskoeffizienten mittels konzentrationsabhängigem molarem 
Volumen Vm(c).  
𝑦𝑐𝑖 =  
𝑐𝑖−𝑐𝑚𝑖𝑛
𝑐𝑚𝑎𝑥−𝑐𝑖
= (9) 
𝐷𝐼(𝑐𝑖) = 
𝑉𝑚1
2𝑡(
𝑑𝑐𝑖
𝑑𝑥
)
𝑥1
{(1 − 𝑦𝑐𝑖) ∫ (
𝑐𝑖−𝑐𝑚𝑖𝑛
𝑉𝑚(𝑐)
) 𝑑𝑥
𝑥𝑖
−∞
+ 𝑦𝑐𝑖 ∫ (
𝑐𝑚𝑎𝑥−𝑐𝑖
𝑉𝑚(𝑐𝑖)
)  𝑑𝑥
+∞
𝑥𝑖
} (10) 
Als nachteilig müssen die Ungenauigkeiten an den Rändern der 
Diffusionsprofile angeführt werden. Da sich hier sehr niedrige 
Steigungen ergeben und die Methode auf der Ableitung des 
Konzentrationsprofils beruht kommt es hier zu Ungenauigkei-
ten bei der Berechnung des Interdiffusionskoeffizienten.  
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Abbildung 2.10 zeigt die Selbstdiffusionskoeffizienten von Titan und Alumi-
nium in der γ-Phase (a), sowie die Interdiffusionskoeffizienten verschiedener 
Legierungselemente in der γ-Phase (b). (mit der Erlaubnis des Verlages [67])
In Abbildung 2.10 sind die Selbstdiffusionskoeffizienten der bei-
den Elemente Titan und Aluminium in der tetragonal verzerrten 
γ-TiAl (Abbildung 2.10a) und der Diffusionskoeffi- zient einiger 
Legierungselemente (Abbildung 2.10b) aufgetragen. Verhalten 
sich die gezeigten Elemente nach dem Arrhenius-Gesetz, so ist 
ein linearer Zusammenhang in der Auftragung zu erkennen. 
Dies ist sowohl für die Selbstdiffusion von Aluminium als auch 
für die meisten gezeigten Elemente der Fall. Lediglich die Selbst-
diffusion von Titan und die Diffusion von Eisen weichen von 
diesem Verhalten ab. Als Grund für das nicht-lineare Verhalten 
des Titans führen Herzig et al. [79] unterschiedlich stark ausge-
prägte Diffusionsmechanismen in den verschiedenen Tempera-
turbereichen an. So ist unterhalb von 1200°C die Diffusion 
über den Leerstellenmechanismus dominant, wohingegen über 
1200°C der Antistrukturbrückenmechanismus (ASB; engl.: anti-
structural bridge mechanism ) immer weiter zunimmt und das 
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Abknicken der Ausgleichsgeraden und die Abweichung vom 
Arrhenius-Verhalten erklärt.  
Diese beiden Mechanismen sind, neben dem Ringtausch über 
3 Atomplätze (engl.: 3-jump cycle), in der γ-Phase von Bedeu-
tung und in Abbildung 2.11 aufgeführt.  Entscheidend dafür, 
welche Mechanismen dominieren, ist die Konzentration der 
Elemente und damit die Zusammensetzung der Legierung. Mit 
steigendem Titangehalt beispielsweise weicht die Konzentration 
immer weiter von ihrer stöchiometrischen Zusammensetzung 
ab und sogenannte Antistrukturdefekte (engl.: anti-site defects) 
werden gebildet. Dies sind Titanatome, die einen Aluminium-
untergitterplatz besetzen und im Antistrukturbrückenmechan-
simus als Brücke für den Platzwechsel von Titanatomen fungie-
ren.  
Das Verhalten der Legierungselemente ist stark davon abhängig, 
welches der beiden Untergitter das jeweilige Element in der 
γ-Phase besetzt [67]. Besetzt dieses beispielsweise das Titanun-
tergitter, wie Niob oder Zirkonium, so läuft die Diffusion fast 
ausschließlich über den Leerstellenmechanismus im Titanun-
tergitter und es ergibt sich ein Arrheniusverhalten des Legie-
rungselements.  
Besetzt ein Element die Plätze auf dem Aluminiumuntergitter, 
ist ebenfalls ein Arrheniusverhalten gegeben. Dies resultiert 
aus der Überlagerung des Ringtausches über drei Atomplätze 
und dem thermisch aktivierten Leerstellendiffusionsmechanis-
mus auf dem Titanuntergitter. Dabei führt die Leerstelle drei 
Sprünge hintereinander aus und endet wieder auf dem Titanun-
tergitter, die Aluminiumatome haben jedoch ihren Platz ge-
tauscht. Kann ein Element dagegen beide Untergitter besetzen, 
wie beispielsweise Eisen, kommt es wieder zu einem Abweichen 
des mathematisch beschriebenen Verhaltens. 
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Abbildung 2.11 stellt die drei wichtigsten Diffusionsmechanismen in der 
γ-Phase dar. Der Leerstellenmechanismus (a) basiert auf einem Platzwechsel  
eines Titanatoms und einer Leerstelle, wohingegen der Antistrukturbrücken-
mechanismus (b) auf dem Wechselwirken eines Antistrukturdefekts, bei-
spielsweise eines Titanatoms auf einem Aluminiumplatz, mit der Leerstelle 
beruht. Der Ringtausch über 3 Atomplätze (c) ist Diffusionsmechanismus 
zwischen Leerstelle und Aluminiumuntergitter.
2.5 Mischkristallhärtung in Titanaluminium 
Durch die Zugabe von Legierungselementen in Titanaluminiden 
tritt in den beteiligten Phasen eine Mischkristallhärtung auf, so-
lange der Anteil der Zusatzelemente nicht eine Bildung weiterer 
Phasen oder Ausscheidungen bewirkt. Die Mischkristallhärtung 
beruht auf der Wechselwirkung der Legierungselemente mit 
den Versetzungen, welches zu einer Behinderung der Verset-
zungsbewegung führt [65].  
Grundsätzlich können bei der Mischkristallhärtung sechs 
Wechselwirkungsmechanismen unterschieden werden: para-
elastische Wechselwirkungen, dielastische Wechselwirkungen, 
elektrische Wechselwirkungen, Suzuki-Effekt,  Fernordnungs- 
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effekt, Nahordnungseffekt [80]. Für Hochtemperaturanwen-
dungen sind besonders der Fernordnungs-, der paraelastische 
und der dielastische Effekt von Interesse, da diese langreichwei-
tig und somit nur geringfügig von der Temperatur abhängig 
sind [80]. Die Überlagerung aller Effekte und somit eine mathe-
matische Beschreibung des Mischkristallhärtungseffektes kann 
über Gleichung 11 ausgedrückt werden [65]. Diese beschreibt die 
Erhöhung der Fließspannung ΔσMK über den Mischkristallhär-
tungskoeffizient kMK, der Konzentration der Legierungselemen-
te cFA und dem Exponentialfaktor a, der je nach zu Grunde lie-
gendem Modell 1/2 oder 2/3 beträgt. Nach dem Friedel-Fleischer 
Modell beträgt der Exponentialfaktor 1/2, hier wird von sehr we-
nig Fremdatomen ausgegangen [81]. Nach dem Labusch-Modell 
ist dagegen ein Wert von 2/3 für den Exponentialfaktor zu ver-
wenden, welches auch höheren Fremdatomkonzentrationen 
und die Betrachtung bei höheren Temperaturen erlaubt [82].  
∆𝜎𝑀𝐾 =  𝑘𝑀𝐾  ∙  𝑐𝐹𝐴
𝑎 (11) 
Die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften von Ti-
tanaluminiden durch die Hinzugabe von Legierungselementen 
und ein sich dadurch ergebender mischkristallhärtender Effekt 
ist beispielsweise für Niob [30,83,84] oder Molybdän [85,86] 
bereits untersucht worden. Die Zugabe von Kohlenstoff scheint 
diese Mischkristallhärtung noch weiter zu verbessern, solange 
sich keine Karbidausscheidungen bilden [42,87,88]. Des Weite-
ren wurden in PST-Kristallen (engl.: poly-synthetically twinned) 
der mischkristallhärtende Einfluss der Legierungselemente 
Vanadium, Chrom und Mangan festgestellt [43].  
Zur Bestimmung des Mischkristallhärtungskoeffizienten an-
hand von Diffusionspaaren benötigt man neben dem Konzent-
rationsverlauf noch die dazugehörige Änderung der Härte. 
Diese Ermittlung des Härteverlaufs kann mittels der Nano-
indentierung geschehen. In der Nanoindentierung wird die lo-
kale Härte mittels einer Kraft-Eindringkurve berechnet, welche 
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während des Eindringens des Indenters in den Werkstoff aufge-
zeichnet wird.   
Abbildung 2.12 zeigt eine Oberflächentopographie einer volllamellare Mikro-
struktur mit Nanoindents in der α2- und γ-Phase (a) und eine Kraft-Eindring-
kurve (b), welche bei der Nanoindentierung aufgezeichnet wurde. 
In Abbildung 2.12a ist eine Oberflächentopographie einer Ti-
tanaluminidlegierung mit volllamellarer Mikrostruktur und 
mehreren Indents in den beiden Phasen zu sehen. Die charakte-
ristische Kraft-Eindringkurve (Abbildung 2.12b) zeigt eine Un-
stetigkeit im Belastungsast, welche als Pop-in bezeichnet wird. 
Dieser ist charakteristisch für den Übergang von der elastischen 
zur elastisch-plastischen Verformung [89,90]. Die Bestimmung 
der Härte aus den Kraft-Eindringkurven erfolgt über die Me-
thode nach Oliver und Pharr [91,92] und dem Kontaktmodell 
nach Sneddon [93], welche den Entlastungsast zur Ermittlung 
der Härte nutzt. Als Kenngrößen für diese Berechnung werden 
die maximale Kraft Fmax, die maximale Eindringtiefe hmax, die 
verbleibende Eindringtiefe hf, sowie die Kontaktsteifigkeit S 
benutzt, welche sich aus einer linearen Näherung des vorderen 
Teils des Entlastungsastes ergibt.  
Durst et al. [94] und Franke et al. [95] haben an Nickel-Diffusi-
onspaaren und Marceau et al. [96] an Kupfer-Magnesium-Diffu-
sionspaaren gezeigt, dass der Effekt der Mischkristallhärtung 
an Hand von Nanoindentierungsmessungen bestimmt werden 
kann. Dabei wird nach Formel 11 die Härte des Diffusionspaares 
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über der Konzentration hoch dem Exponentialfaktor aufgetra-
gen. Die Steigung der sich ergebenden Ausgleichsgeraden stellt 
dann den Mischkristallhärtungskoeffizienten dar. 
2.6 Auswahl der Legierungselemente 
Um die Legierungselementeinflüsse studieren zu können bezie-
hungsweise um auf einen signifikanten Legierungselementeffekt 
zu kommen, muss zuallererst die Löslichkeit der möglichen 
Legierungselemente in den beiden Intermetallischen Phasen 
betrachtet werden. Prinzipiell eignen sich alle Übergangsme-
talle der vierten, fünften und sechsten Periode als Legierungs-
elemente in Titanaluminiden [8].  
Wie bereits in den vorherigen Kapiteln angesprochen, können 
durch das Hinzulegieren von weiteren Elementen die mechani-
schen Eigenschaften der Titanaluminide erheblich gesteigert 
werden. Allerdings kann auch ein gegenteiliger Effekt durch das 
Legieren mit zusätzlichen Elementen entstehen, da sich bei-
spielsweise unerwünschte Phasen oder Ausscheidungen bilden, 
welche die mechanischen Eigenschaften verschlechtern [40,41]. 
Deshalb sind die Auswahl und der Gehalt der Legierungsele-
mente von immenser Bedeutung für die zu untersuchenden 
Legierungen und deren potenzielle Anwendungsgebiete. 
In dieser Arbeit soll mindestens ein Legierungselementgehalt 
von 5 at.% zugegeben werden, um einen signifikanten Effekt 
beobachten zu können. In Abbildung 2.13a ist ein Ausschnitt des 
ternären Phasendiagramms für Titan, Aluminium und verschie-
dene Legierungselemente bei 1200°C gezeigt. Abbildung 2.13b 
zeigt die enormen Unterschiede in der Löslichkeit der Legie-
rungselemente. Wolfram ist beispielsweise nur bis zu 1,9 at.% im
α/γ-Zweiphasengebiet löslich. Wird dieser Wert überschritten, 
so bildet sich die β-Phase und es ist keine volllamellare Mikro-
struktur mehr möglich. Niob dagegen ist laut Literatur bis zu 
9,9 at.% löslich, ohne dass sich die β-Phase ausscheidet [7]. 
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Anhand dieses Kriteriums ergeben sich drei mögliche Legie-
rungselemente, die mit einem Gehalt von fünf Atomprozent 
hinzulegiert werden können. Diese sind Niob, Tantal und Zirko-
nium. 
Abbildung 2.13 zeigt den Ausschnitt eines ternären Phasendiagrammes für 
Titan, Aluminium und entsprechenden Elementen (X) in Atomprozent bei 
1200°C (a). Die farbigen Dreiecke mit den entsprechenden Elementen geben 
dabei die Dreiphasengebiete aus α, β und γ an. Abhängig vom Legierungsele-
ment ergeben sich unterschiedlich große Zweiphasengebiete für α + γ (b). 
(mit der Erlaubnis des Verlages [7])
Ein weiteres Kriterium für die zu wählenden Legierungsele-
mente ist das Verteilungsverhalten und deren Auswirkung auf 
die Phasenstabilität. In Abbildung 2.14a ist der Einfluss von aus-
gewählten Elementen auf die Phasenstabilität beziehungsweise 
die Verschiebung der Phasengrenzfläche in Titanaluminium 
erkennbar. Je nachdem welches Element man hinzulegiert, wird 
eine Phase stabilisiert und das Phasenfeld weitet sich auf [97,98]. 
So zeigt das quasi-binäre Phasendiagram bei der Hinzugabe 
von 8 at%. Niob eine deutliche Anhebung der eutektoiden 
Temperatur, der Liquiduslinie und eine Verschmälerung des 
α-Phasengebietes (Abbildung 2.14b) [25].  
Dabei skaliert der Legierungselementgehalt mit der Ausdeh-
nung der Phasengebiete, solange keine weiteren Phasen gebildet 
werden.  
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Abbildung 2.14 zeigt einen Ausschnitt aus dem binären Phasendiagramm und 
beispielhaft, dass unterschiedliche Legierungselemente die Phasenstabilität 
zu anderen Temperaturen verschieben (a). Wie die Zugabe von 8 at%. die 
Phasengrenzen eines quasi-binären Phasendiagramm beeinflusst sind in (b) 
dargestellt. Des Weiteren ist der Verteilungskoeffizient (c) für verschiedene 
Legierungselemente gezeigt. (mit der Erlaubnis des Verlages [7,97])
Da die zu untersuchenden TiAl-Legierungen eine zweiphasige 
Mikrostruktur aus alternierenden α2- und γ-Lamellen besitzen 
sollen, gibt es drei verschiedene Möglichkeiten der Legierungs-
elemente sich in beiden Phasen zu verteilen. Zum einen können 
sich die zusätzlichen Elemente hauptsächlich in der α2-Phase 
verteilen, zum andern mehrheitlich in der γ-Phase lösen oder 
die Legierungselemente verteilen sich gleichmäßig auf die bei-
den genannten Phasen. In Abbildung 2.14c ist der experimentell 
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gemessene Verteilungskoeffizient für zwölf verschiedene Ele-
mente aufgetragen [7]. 
Es ist zu erkennen, dass laut Kainuma et al. [7] Niob als einziges 
Element einen Verteilungskoeffizienten von circa 1 und somit 
eine gleichmäßige Verteilung in beide Phasen haben sollte. 
Molybdän, Wolfram, Tantal, Chrom und Vanadium lösen sich 
mehrheitlich in der α2-Phase, wohingegen Kupfer, Kobalt, Zir-
konium, Eisen, Nickel und Mangan sich hauptsächlich in der 
γ-Phase anreichern [7].  
Abbildung 2.15 zeigt die prozentuale Änderung des Gitterparameters in 
a-Achse  und  c-Achse  für  Niob,   Tantal  und  Zirkonium  in  der  γ- und 
α2-Phase (a), sowie die sich ergebende theoretische Gitterfehlpassung der 
vier zu untersuchenden Legierungen in [110]- und [101]-Richtung unter  Berück-
sichtigung des Verteilungsverhalten (b). (Daten aus [7,8])
Als letztes Kriterium sollen die ausgewählten Elemente eine 
ausreichend große Änderung des Gitterparameters bewirken. 
Wie bereits in den vorherigen Kapiteln ausgeführt, ist die Git-
terfehlpassung ein entscheidender Einflussfaktor auf die mecha-
nischen Eigenschaften der volllamellaren TiAl-Legierungen. Für 
ihre numerischen Berechnungen zur Beeinflussung des Gitter-
parameters durch Hinzugabe bestimmter Legierungselemente 
nutzten Koizumi et al. [8] eine pseudopotential methode, welche 
die Bindungsenergien und die sich daraus ergebenden Eigen-
schaften in einer sogenannten Superzelle simulierten. 
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Die Superzelle bestand in der α2-Phase aus acht Einheitszellen, 
zwei in jeder Raumrichtung (2∙2∙2) mit insgesamt 64 Atomen. 
Die Superzelle der γ-Phase bestand aus 16 Einheitszellen (2∙2∙4) 
und enthält ebenfalls 64 Atome. Daraus resultierende Ergeb-
nisse sind in Abbildung 2.15a grafisch dargestellt. Somit ent-
spricht ein Atom des Legierungselementes einem Anteil von 
1,5625 at.% in einer Superzelle (Gleichung 12).  
𝑐𝑠𝑢𝑝𝑒𝑟𝑐𝑒𝑙𝑙 =
𝐴𝑛𝑧𝑎ℎ𝑙 𝑑𝑒𝑟 𝐴𝑡𝑜𝑚𝑒 𝑑𝑒𝑠 𝐿𝑒𝑔𝑖𝑒𝑟𝑢𝑛𝑔𝑠𝑒𝑙𝑒𝑚𝑒𝑛𝑡𝑒𝑠
𝐴𝑛𝑧𝑎ℎ𝑙 𝑑𝑒𝑟 𝐴𝑡𝑜𝑚𝑒 𝑖𝑛 𝑑𝑒𝑟 𝑆𝑢𝑝𝑒𝑟𝑧𝑒𝑙𝑙𝑒
= 
=
1
64
= 1,5625 𝑎𝑡. % (12) 
Zur Berechnung der Gitterfehlpassung muss neben der element-
spezifischen Änderung des Gitterparameters auch das Vertei-
lungsverhalten von Niob, Tantal und Zirkonium berücksichtigt 
werden. Die drei ausgewählten Elemente verteilen sich zwar, 
wie zuvor erwähnt, unterschiedlich stark in die beiden Phasen, 
sind aber sowohl in der α2-Phase als auch in der γ-Phase gelöst 
und bewirken somit eine Veränderung der Gitterparameter bei-
der Phasen. Die Gitterfehlpassung wird mittels Gleichung 2 
und 3 theoretisch abgeschätzt.  
𝑎𝛼2 =  𝑎𝛼2
0 · [1 + (
𝑐𝑖
𝑐𝑠𝑢𝑝𝑒𝑟𝑐𝑒𝑙𝑙
·
𝑘
𝑘+1
·
𝛿𝛼2
𝑎
100
)]  (13) 
𝑎𝛾 =  𝑎𝛾
0 · [1 + (
𝑐𝑖
𝑐𝑠𝑢𝑝𝑒𝑟𝑐𝑒𝑙𝑙
· {1 −
𝑘
𝑘+1
} ·
𝛿𝛾
𝑎
100
)]  (14) 
Der modifizierte Gitterparameter für die α2-Phase 𝑎𝛼2 kann über
Gleichung 13 errechnet werden. Dabei steht 𝑎𝛼2
0  für den Basis-
vektor der unlegierten Phase und kann sowohl den a- als auch 
den c-Basisvektor darstellen. Der Verteilungskoeffizient ki [7], 
die Konzentration des jeweiligen Legierungselementes 𝑐𝑖 in at.% 
und die Änderung des Gitterparameters pro Atomprozent des 
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Basisvektor 𝛿𝛼2
𝑎  ergeben den modifizierten Gitterparameter der
α2-Phase. 
Für die γ-Phase kann die Formel entsprechend angepasst wer-
den, womit sich Gleichung 14 ergibt. Die theoretischen Gitter-
parameter sind in Tabelle 2.1 gezeigt. Die theoretische Gitter-
fehlpassung für die binäre Legierung und die drei Legierungen 
mit Niob, Tantal und Zirkonium kann nach Gleichung 2 
und 3 unter Verwendung der Gleichungen 13 und 14 errechnet 
werden und sind in Abbildung 2.15b dargestellt.  
Tabelle 2.1 zeigt die mittels Formel 13 und 14 errechneten theoretischen 
Gitterparameter bei der Zugabe von 5 at.% der Legierungselemente Niob, 
Tantal und Zirkonium. 
Legierungs-
element 
𝑎𝛾 [Å] 𝑐𝛾 [Å] 𝑎𝛼2 [Å] 𝑐𝛼2 [Å]
Niob 3,9797 4,0858 5,7489 4,6477 
Tantal 3,9776 4,0828 5,7509 4,6465 
Zirkonium 3,9985 4,0969 5,7517 4,6536 
Vergleicht man die errechnete Gitterfehlpassung in Tabelle 2.1 
so ist festzustellen, dass Niob und Tantal als Legierungsele-
mente den Gitterfehlpassungswert sowohl in der [11̅0]- als auch 
in der [101̅]- Richtung erhöhen sollten, wohingegen die Zugabe 
von fünf Atomprozent Zirkonium die Gitterfehlpassungswerte 
in beide Richtungen verringern müsste. Obwohl die Hinzugabe 
von Zirkonium prozentual gesehen den größten Einfluss auf die 
absoluten Werte hat, ist doch die Gitterfehlpassung am gerings-
ten. Dies ist durch das Verteilungsverhalten und dem relativ 
ähnlichen Einfluss des Zirkoniums auf die Gitterparameter in 
beiden Phasen zu erklären. Niob und Tantal dagegen scheinen 
einen deutlich höheren Einfluss auf die    Gitterparameter in der 
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α2-Phase aufzuweisen. Zurückzuführen ist dies auf die Bin-
dungsverhältnisse in den Intermetallischen Phasen [8]. 
Somit wurden die drei Legierungselemente Niob, Tantal und 
Zirkonium ausgewählt, welche die drei aufgestellten Kriterien 
erfüllen. Der Aluminiumgehalt der Legierungen wird auf 
44 Atomprozent festgelegt, da sowohl die binäre Legierung, als 
auch die Legierungen mit einem zusätzlichem Element sich 
mittig im Zweiphasengebiet befinden und somit eine volllamel-
lare Mikrostruktur eingestellt werden kann [7]. Des Weiteren 
liegt der Aluminiumgehalt im technisch relevanten Bereich für 
potentielle Hochtemperaturanwendungen [1].  
Im Weiteren werden die vier ausgewählten Legierungen mit 
volllamellarer Mikrostruktur als Ti-44Al-5X Legierungen be-
zeichnet. Somit ergeben sich folgende Legierungen in Atompro-
zent: 
Ti-44Al (=Ti-44Al-0X) 
Ti-44Al-5Nb 
Ti-44Al-5Ta 
Ti-44Al-5Zr 
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3 Experimentelle Methodik 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine binäre Titanaluminidlegie-
rung Ti-44Al (at.%) mit den drei Legierungen Ti-44Al-5Nb, 
Ti-44Al-5Ta und Ti-44Al-5Zr (at.%) untersucht und miteinan-
der verglichen. Des Weiteren wurden Legierungen mit der 
Zusammensetzung Ti-54Al, Ti-54Al-5Nb, Ti-54Al-5Ta und 
Ti-54Al-5Zr (at.%) untersucht, um spezifische Eigenschaften 
der reinen γ-Phase genauer zu bestimmen. Alle Legierungen 
wurden vom Helmholtz-Zentrum Geesthacht – Zentrum für 
Material- und Küstenforschung GmbH – mittels Vakuum-Licht-
bogenofen erschmolzen und bereitgestellt. Die aus den Rein- 
metallen erschmolzenen Legierungsknöpfe hatten einen Durch-
messer von 30 mm und eine Höhe von 15 mm. Die chemischen 
Zusammensetzungen der Legierungen sind dabei in Tabelle 3.1 
und Tabelle 3.2 aufgeführt.
Tabelle 3.1 zeigt die nominelle und die gemessenen Zusammensetzungen der 
Ti-44Al-5X (EDX; in Klammern) 
Zusammen-
setzung 
in at.% 
Titan  Aluminium Niob Tantal Zirkonium 
Ti-44Al 56 
(57,18) 
44 
(42,82) 
- - - 
-5Nb 51 
(52,35) 
44 
(42,99) 
5 
(5,46) 
- - 
-5Ta 51 
(52,99) 
44 
(41,92) 
- 5
(5,09)
- 
-5Zr 51 
(51,59) 
44 
(42,92) 
- - 5 
(5,49) 
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Tabelle 3.2 zeigt die nominelle und die gemessenen Zusammensetzungen der 
Ti-54Al-5X Legierungen (EDX; in Klammern) 
Titan    Aluminium   Niob Tantal Zirkonium 
Ti-54Al 46 
(46,78) 
54 
(53,23) 
- - - 
-5Nb 41 
(43,03) 
54 
(51,57) 
5 
(5,39) 
- - 
-5Ta 41 
(44,98) 
54 
(50,36) 
- 5
(4,66)
- 
-5Zr 41 
(42,71) 
54 
(51,90) 
- - 5 
(5,39) 
3.1 Probenpräparation 
Alle Wärmebehandlungen für die Probenpräparation wurden 
am einem Waagrechtofen ROS 4/30 der Firma Heraeus mit dem 
Temperaturregler 2416 der Firma Eurotherm und einem PtRh-Pt 
Thermoelement durchgeführt. Dabei konnten definierte Auf-
heiz-, Abkühlraten und Haltedauern eingestellt werden. Zur 
Verhinderung von Oxidation während der Wärmebehandlung 
durchströmte Argon die Ofenkammer und bildete eine Schutz-
gasatmosphäre um die Proben. 
Proben zur Mikrostrukturcharakterisierung wurden mecha-
nisch bis zu einer Körnung von 4000 präpariert und an- 
schließend elektrolytisch poliert. Dazu wurde das Poliergerät 
Polectrol und der Elektrolyt A3 der Firma Struers verwendet, 
welcher mittels flüssigen Stickstoffs auf eine Arbeitstemperatur 
zwischen -40°C bis -10°C gekühlt wurde. Die Betriebsspannung 
wurde dabei zwischen 80 V bis 100 V varriert.  
Zusammen-
setzung
in at.%
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Für die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften mittels 
Kriechversuchen und Dehnratenwechselversuchen wurden zy-
lindrischen Proben der zu untersuchenden Legierungen auf 
einen Durchmesser von 4,2 mm drahterodiert, anschließend 
wärmebehandelt, auf 4 mm abgedreht und auf eine Höhe von 
6 mm planparallel geschliffen.  
Um eine Vergleichbarkeit der Legierungen untereinander zu 
ermöglichen und den Einfluss der Legierungselemente heraus-
arbeiten zu können, wurde eine äquivalente Mikrostruktur der 
Legierungen benötigt. Auf Grundlage der Untersuchungen in 
Kapitel 4.4 wurde ein näherungsweise gleicher α2/γ-Grenzflä-
chenabstand für die Ti-44Al-5X Legierungen, durch unter-
schiedliche Abkühlraten für die vier verschiedenen Legierun-
gen, eingestellt. Diese sind in Tabelle 3.3 gezeigt. 
Tabelle 3.3 zeigt die verwendeten Abkühlraten für die Ti-44Al-5X Legierungen 
zur Einstellung eines äquivalenten α2/γ-Grenzflächenabstandes 
Legierung Ti-44Al Ti-44Al- 5Nb Ti-44Al-5Ta Ti-44Al-5Zr 
Abkühlrate / 
Kmin-1 
8,8 4,2 1,6 7,3 
Bei den einphasigen Ti-54Al-5X Legierungen war die mittlere 
Korngröße der entscheidende Mikrostrukturparameter, welcher 
die mechanischen Eigenschaften bestimmt. Untersuchungen in 
Kapitel 4.2 führten zu den in Tabelle 3.4 aufgelisteten Auslage-
rungsdauern für eine äquivalente Mikrostruktur der Legierun-
gen mit reiner γ-Phase. 
3  Experimentelle Methodik 
40 
Tabelle 3.4 listet die Auslagerungsdauern der Ti54Al-5X Legierungen auf, 
welche eine gleiche Korngröße der Legierungen ermöglichen 
Legierung Ti-54Al    Ti-54Al-5Nb Ti-54Al-5Ta  Ti-54Al-5Zr 
Auslagerungs-
dauer / min 
135 225 225 135 
3.2 Charakterisierungsverfahren 
Zur Charakterisierung der Eigenschaften der Legierungen ka-
men verschiedene Analyseverfahren zum Einsatz. 
3.2.1 Korngrößenanalyse mittels Lichtmikroskopie 
Zur Bestimmung der Korngrößen wurden Querschliffe der 
Ti-54Al, Ti-54Al-5Nb, Ti-54Al-5Ta und Ti-54Al-5Zr im Axio 
Imager.M1 und der Software Axio Vision Rel. 4.8 der Firma Zeiss 
bei 1380°C für die Auslagerungsdauer von 1, 2 und 4 Stunden 
aufgenommen. Die Auswertung erfolgte mittels Linienschnitt-
verfahren in der Software Image C der Firma Imtronic GmbH.  
3.2.2 Gefügeanalyse mittels 
Rasterelektronenmikroskopie 
Zur Bestimmung der Mikrostruktur wurde das Rasterelektro-
nenmikroskop Dual Beam Focused Ion Beam Zeiss 150 ESB 
der Firma Zeiss verwendet. Zur besseren Unterscheidung der 
Phasen wurden Aufnahmen im Rückstreuelektronenkontrast 
gemacht. Des Weiteren wurde die energiedispersive Röntgen-
spektroskopie des Gerätes genutzt um die Verteilung der Ele-
mente zu untersuchen, eine Kalibrierung erfolgte auf einen 
Kobalt-Standard.  
Die Bestimmung der auftretenden Phasen geschah mittels 
Elektronenrückstreubeugung (EBSD) in einem FIB Cross-
beam 540 der Firma Zeiss und NordlysF EBSD-Detektors der 
Firma Oxford. 
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Für die Ermittlung des mittleren α2/γ-Grenzflächenabstandes 
der Ti-44Al, Ti-44Al-5Nb, Ti-44Al-5Ta und Ti-44Al-5Zr wurde 
eine Wärmebehandlung von einer Stunde bei 1380°C und ver-
schiedene Abkühlraten in einem Bereich zwischen 0,5 K/min 
bis 10 K/min gewählt. Dabei war darauf zu achten, dass die 
REM-Aufnahmen von den Kolonien mit den kleinsten mögli-
chen Lamellenabständen gemacht wurden. Grund für dieses 
Vorgehen ist der in Abbildung 3.1 gezeigte Zusammenhang zwi-
schen abgebildeter Oberfläche und tatsächlichem α2/γ-Grenz-
flächenabstand in der Probe. 
Abbildung 3.1 zeigt den Zusammenhang einer lamellaren Mikrostruktur, zwi-
schen an der Oberfläche messbaren Abständen di(mess) und tatsächlichen 
α2/γ-Grenzflächenabstand di(wahr) zweier Phasen. Durch einen um Winkel ρ 
verkippten Wert ergibt sich ein Unterschied zwischen tatsächlichem und 
gemessenen α2/γ-Grenzflächenabstand. nach [99] 
Die betrachtete Oberfläche (gelbes Viereck) des Werkstoffes 
zeigt eine volllamellare Mikrostruktur, bei einer Quantifizie-
rung des α2/γ-Grenzflächenab-standes ergibt sich allerdings 
ein verfälschter Wert. Dieser Unterschied zwischen gemesse-
nem und tatsächlichem α2/γ-Grenzflächenabstand entsteht 
durch die Verkippung von Betrachtungsfläche zu Kornorientie-
rung [99]. Die gezielte Suche nach Kolonien mit den kleinsten 
α2/γ-Grenzflächenabständen sowie die statistische Auswertung 
von mindestens zehn unterschiedlichen Stellen auf der Probe 
ermöglichen die näherungsweise bestmögliche Bestimmung 
des mittleren, tatsächlichen α2/γ-Grenzflächenabstandes mittels 
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Linienschnittverfahren der Software Image C der Firma Imtro-
nic GmbH. Eine vorherige Bestimmung der Kornorientierung 
mittels EBSD stellt dagegen einen erheblichen Mehraufwand an 
Zeit und Ressourcen dar und wurde deshalb nicht in Betracht 
gezogen.  
3.2.3 Dichtemessung mittels hydrostatischer Waage 
Durch die Zugabe von Legierungselementen mit einer höheren 
Dichte als Titan und Aluminium nimmt auch die Dichte der Le-
gierungen im Vergleich zur binären Titanaluminium-Legierung 
zu. Zur Quantifizierung des Einflusses der drei Elemente Niob, 
Tantal und Zirkonium wurde eine Dichtebestimmung nach dem 
archimedischen Prinzip durchgeführt. Dafür wurde die Waage 
Mettler Toledo AG204 des Lehrstuhls Glas und Keramik der 
Friedrich-Alexander-Universität Erlangen-Nürnberg verwendet. 
Dabei wurden zylindrische Proben mit einem Durchmesser von 
4 mm und einer Höhe von 16 mm sowohl an Luft als auch in 
Wasser gewogen und die Dichte der jeweiligen Legierungen 
bestimmt. Die Messungen fanden bei Raumtemperatur statt 
und die Dichte des Wassers betrug 0,99742 g/cm3.  
3.2.4 Seigerungsverhalten mittels 
Elektronenstrahlmikroanalyse 
Das Seigerungsverhalten der volllamellaren Ti-44Al-5X Legier-
ungen wurden mittels Elektronenstrahlmikroanalyse (EPMA; 
engl.: Electronprobemicroanalysis;) am Lehrstuhl Werkstoff-
kunde und Technologie der Metalle (WTM) der Friedrich- 
Alexander-Universität Erlangen-Nürnberg durchgeführt. Dafür 
wurde ein 160 mm2 großer Bereich der Legierungen mit Niob, 
Tantal oder Zirkonium mittels des JXA-8100 der Firma Joel 
untersucht. Dabei wurde mit einer Strahlgröße von 500 nm, 
einer Schrittweite von 2,5 µm und einer Verweildauer von 
150 ms gemessen. Zur Bestimmung der Bereiche höchster und 
niedrigster Konzentration wurde immer ein Bereich von 3 x 3 Pi-
xeln betrachtet.  
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3.2.5 Thermische Analyse mittels dynamischer 
Differenzkalorimetrie 
Eine Quantifizierung der Phasenübergänge der vier Ti-44Al-5X 
Legierungen erfolgte mittels dynamischer Differenzkalorimet-
rie (DSC; engl.: differential scanning calorimetry) am Lehrstuhl 
Werkstoffkunde und Technologie der Metalle der Friedrich-Ale-
xander-Universität Erlangen-Nürnberg mit einem STA 409 CD 
der Firma Netzsch. Dabei wurden zylindrische Proben im 
as-cast Zustand mit einem Durchmesser von 4 mm und einer 
Höhe von 2 mm im ersten Zyklus von Raumtemperatur auf 
1550°C mit 20°C pro Minute aufgeheizt und anschließend mit 
gleicher Rate auf 500°C abgekühlt. Der zweite Zyklus hatte 
dieselben Parameter, im dritten Zyklus hingegen wurden die 
Auf- bzw. Abkühlrate auf 5°C pro Minute gesetzt. Zur Bestim-
mung der Phasenumwandlungen wurden die Aufheizkurven des 
dritten Zyklus herangezogen. Die Auswertung erfolgte mittels 
der Software NETZSCH Proteus 61 Thermal Analysis der Firma 
Netzsch. 
Des Weiteren wurde der Ausdehnungskoeffizient der Legierun-
gen an einem vertikalem Dilatometer TMA 402 F3 Hyperion der 
Firma Netzsch bestimmt.  
3.2.6 Gitterparameterbestimmung mittels 
Synchrotronstrahlung 
Zur experimentellen Bestimmung der Gitterparameter wurde 
die Röntgenbeugung mittels Synchrotronstrahlung genutzt. Bei 
der Röntgendiffraktometrie werden die emittierten elektromag-
netischen Wellen an dem zu untersuchenden kristallinen 
Festkörper gebeugt, wodurch Rückschlüsse auf die Struktur 
des Kristalles gezogen werden können. Dabei gibt es ver-
schiedenste Verfahren der Röntgenbeugung, welche sich bei-
spielsweise im apparativen Aufbau, Präzision, Eindringtiefe oder 
verwendeter Wellenlänge unterscheiden. Die Röntgenbeugung 
mittels hochenergetischer Synchrotronstrahlung stellt dabei 
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einen erheblichen Vorteil bezüglich Eindringtiefe und Intensität 
gegenüber den laborüblichen Röntgenquellen dar, was beson-
ders bei der Untersuchung von metallischen Festkörpern vor-
teilhaft ist, da daraus eine höhere Präzision resultiert [100]. 
Die vier volllamellaren Ti-44Al-5X Legierungen wurden bei 
1380°C für eine Stunde wärmebehandelt und anschließend defi-
niert abgekühlt. Die untersuchten Proben hatten eine zylindri-
sche Form mit einem Durchmesser von 4 mm und eine Höhe 
von 10 mm. In einer ersten Versuchsreihe wurde die Abkühlrate 
für alle vier Legierungen auf 5 Kmin-1 eingestellt, wodurch 
sich ein Unterschied im mittleren α2/γ-Grenzflächenabstand 
einstellt. Bei einer zweiten Versuchsreihe wurden die Abkühlra-
ten der Ti-44Al-5X Legierungen so eingestellt, dass sich ein 
gleicher mittlerer α2/γ-Grenzflächenabstand zeigte. Diese Ab-
kühlraten waren 8,8 K/min für die Ti-44Al, 7,3 K/min für die 
Ti-44Al-5Zr, 4,2 K/min für die Ti-44Al-5Nb und 1,6 K/min für 
die Ti-44Al-5Ta. Wie Böhm et al. [101] und Liss et al. [102] be-
reits gezeigt haben, ist die Untersuchung von Titanaluminiden 
mittels Synchrotronstrahlung zur Bestimmung des Gitterpara-
meters eine effektive und anerkannte Methode. 
Die Messungen wurden am Deutschen Elektronen Synchrot-
ron (DESY) der Helmholtz-Gemeinschaft in Hamburg-Harburg 
an der Sidestage P07 bei Raumtemperatur, 750°C und 900°C 
durchgeführt. Die unterschiedlichen Messungen wurden mit 
den Wellenlängen 0,14235 Å und 0,1240 Å durchgeführt. Zur 
Auswertung der Röntgendiffraktogramme wurden die Software 
FIT2D und MAUD [103,104] genutzt. Das Programm Fit2D 
ermöglicht die Erstellung eines Beugungsdiagrammes auf 
Grundlage der Versuchsparameter und der aufgenommenen 
Debye-Scherrer Ringe. 
In Abbildung 3.2 ist schematisch dargestellt, wie durch eine zu 
untersuchende Probe im Strahlengang (a) die charakteristischen 
Debye-Scherrer Ringe entstehen (b). Durch das Aufsummieren 
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der Intensitäten über dem Beugungswinkel, entsteht das Beu-
gungsdiagramm (c). 
Abbildung 3.2 stellt schematischen den Probenaufbau (a) und die sich erge-
benden Debye-Scherrer Ringe (b) auf dem Detektor dar. Mittels radialer 
Aufsummierung der Intensitäten über dem Beugungswinkel erhält man das 
charakteristische Beugungsdiagramm (c). 
Dazu summiert das Programm die aufgenommenen Intensitä-
ten radial über dem Beugungswinkel auf, sodass eine Intensi-
tätskurve mit den charakteristischen Peaks über dem Beugungs-
winkel entsteht. Mittels des Programmes MAUD können diese 
Peaks dann einzelnen Reflexen der auftretenden Phasen zu- 
geordnet werden und die physikalischen Eigenschaften, wie 
Phasenanteil oder Gitterparameter, bestimmt werden. Zur  
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Approximation der Beugungsdiagramme wird die Rietveld-Ver-
feinerung benutzt. Dabei wird das Beugungsdiagramm mittels 
der Methode der kleinsten Fehlerquadrate mathematisch ange-
nähert, welches die struktureller und instrumenteller Parameter 
berücksichtigt. 
3.3 Experimentelle Versuchsaufbauten zur
Bestimmung der Diffusions- und der
mechanischen Eigenschaften 
Durch die Verwendung der nachfolgenden Versuchsaufbauten 
war es möglich die Diffusionskoeffizienten, die Mischkristall-
härtungskoeffizienten der Legierungselemente und die mecha-
nischen Eigenschaften zu bestimmen. 
3.3.1 Diffusionspaare 
Zur Durchführung der Diffusionspaarversuche wurde eine in 
Abbildung 3.3a skizzierte Halterung aus Molybdän hergestellt. 
Abbildung 3.3 zeigt die Abmessungen des Diffusionspaarhalters aus Molyb-
dän (a). Die REM-Bilder im BSE-Kontrast zeigen die Diffusionsnaht des 
Ti-54Al/Ti-54Al-5Nb Diffusionspaares. Bei geringer Vergrößerung (b) ist das 
komplette Indenterfeld (blau umrandet) zu sehen,  wohingegen bei hoher Ver-
größerung (c) die einzelnen Indents (gelb markiert) zu sehen sind. 
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In die Halterung wurden die Diffusionspaare aus einer binären 
Ti-54Al Hälfte und einer Hälfte der Legierung mit drittem 
Element (-5Nb,-5Ta,-5Zr) eingespannt. Dazu wurden zwischen 
die Halterung und die Molybdänschrauben dünne Aluminium-
oxidkeramikplättchen gelegt, um ein Verschweißen zu verhin-
dern. Um eine stoffschlüssige Verbindung der beiden Hälften zu 
realisieren, wurden die Hälften in einer Universalprüfmaschine 
Instron 4505 der Firma MTS und einer Regelung von Hegewald 
und Peschke GmbH bei 1000°C und einer Dehnrate von 10-5 s-1 
bis 1% plastischer Dehnung vorverschweißt. Da dieser Schritt 
nur sehr kurz und die Diffusion bei 1000°C, im Vergleich zum 
Versuchszeitraum, sehr gering ist, liegt die erzeugte Abwei-
chung im Rahmen der Messungenauigkeit und hat keinen signi-
fikanten Einfluss auf die Messergebnisse. Zur Bestimmung der 
Diffusionskoeffizienten wurden die in Tabelle 3.5 dargestellten 
Temperaturen festgelegt. Die entsprechenden Zeiten ergeben 
sich aus einer Abschätzung der Diffusionszone von mindestens 
60 µm. Die 1250°C und 1300°C Versuche wurden in einem Vaku-
umofen der Firma Nabertherm bei 2·10-5 Pa durchgeführt. Die 
Versuche bei 1200°C wurden dagegen, auf Grund der langen 
Versuchsdauer, in einem Waagrechtofen ROS 4/30 der Firma 
Heraeus mit dem Temperaturregler 2416 der Firma Eurotherm 
und einem PtRh-Pt Thermoelement durchgeführt. Als zusätzli-
cher Schutz vor Oxidation wurden die Diffusionspaare bei 
1200°C in einer Quarzglasröhre der Firma Qsil eingebracht und 
anschließend vakuumiert.  
Tabelle 3.5 stellt die eingestellten Temperaturen und die durchgeführten 
Versuchszeiten für die Diffusionspaare dar. 
Versuchstemperatur 1200°C 1250°C 1300°C 
Versuchszeit 500 h 200 h 100 h 
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Die Messung der Diffusionsprofile mittels energiedispersiver 
Röntgenspektroskopie erfolgte an einem Dual Beam Focused 
Ion Beam Zeiss 150 ESB der Firma Zeiss mit einem Arbeitsab-
stand von 8 mm, einer Anregungsspannung von 20 kV, einer 
30 µm Blende und einer Verweildauer von 100 ms. Dabei wurden 
Punktmessungen neben den, mittels Nanoindentierung ge-
machten, Indents durchgeführt (Abbildung 3.3c), um eine Kor-
relation zwischen Härte und Konzentration zu ermöglichen. 
Zur Berechnung des Interdiffusionskoeffizienten nach der Sauer- 
Freise Methode wurde ein Matlab-Script von UrRehman [105] 
verwendet. Dieses wertet die Konzentrationsprofile der 
EDX-Messungen über die Diffusionszone, mittels einer Dose- 
Response Funktion auf Basis des Levenberg-Marquardt Iterati-
onsalgorithmus,aus und berechnet ein S-förmiges Diffusions-
profil [106]. Anhand dieses Profils kann partiell der Interdiffusi-
onskoeffizient bestimmt werden und über der Konzentration 
aufgetragen werden.  
3.3.2 Härtemessung mittels Nanoindentation 
Zur Bestimmung der lokalen Härte wurden Nanoindentierungs-
messungen vorgenommen. Dafür wurde der Nanoindenter XP 
der Firma MTS Nanoinstruments mit einer Berkovich-Diamant-
spitze verwendet. Gemessen wurde mit der Continuous Stiffness 
Methode (CSM) mit 40 Hz und einer Eindringtiefe von 200 nm. 
Die Auswertung erfolgte nach der Methode von Oliver-
Pharr [91] und es wurde eine Poisson-Zahl von ν = 0,23 für die 
γ-Phase verwendet [107].  
Aufgrund des sehr geringen α2/γ-Grenzflächenabstandes der 
volllamellaren Titanaluminid-Legierungen ist es selbst mit sehr 
geringen Abkühlraten nicht möglich die lokale Härte der 
Lamellen mit dem Nanoindenter XP zu bestimmen. Deshalb 
wurde die Härte der  α2- und γ-Lamellen der  Ti-44Al-5X Legie-
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rungen mittels eines nanoindentierenden Rasterkraftmikro-
skop (engl.: Atomic Force Microscope) der Firma Hysitron Inc. 
mit Berkovichspitze verwendet.  
Die Kalibrierung erfolgte durch mehrfache Indents in Quarzglas 
und der Auswertung nach Oliver-Pharr [91]. Die volllamellaren 
Proben wurden mit einer Abkühlrate von 0,5 K/min hergestellt, 
um für jede Legierung die größte Lamellenbreite zu bekommen 
und anschließend elektropoliert (Kapitel 3.1) um etwaige Ver-
formungen an der Oberfläche abzutragen. Die Messungen wur-
den kraftkontrolliert bis zu einer Kraft von 500 µN durchge-
führt und die Eindringtiefe aufgezeichnet.  
3.3.3 Dehnratenwechselversuche 
Zur Durchführung der Dehnratenwechselversuche wurde eine 
Universalprüfmaschine 4050 der Firma Instron mit einer Rege-
lung der Firma Hegewald und Peschke GmbH verwendet. Die 
Versuche wurden dehnungsgeregelt mit einer Kraftmessdose 
von 50 kN durchgeführt. Die Versuchstemperaturen von 750°C 
und 900°C wurden dabei mittels eines Pt-RhPt Thermoelemen-
tes überwacht.  
In Abbildung 3.4a sind schematisch die sich ergebenden Span-
nungs-Dehnungskurven. Durch den Wechsel der Dehnrate 
ergeben sich unterschiedliche Spannungen, welche zur stufen-
artigen Kurve führen.  
In Abbildung 3.4b ist der Unterschied zwischen den gemessenen 
Kurven und dem idealisierten Fall dargestellt. Durch den Dehn-
ratenwechsel kann es im Anfangsbereich der nächsten Dehnrate 
zu einem Übergangsbereich kommen, bis sich erneut ein Gleich-
gewicht einstellt. Desweitern wurde während des Aufheiz- bzw. 
Abkühlvorganges eine Vorkraft von 50 N eingestellt um ein Ver-
rutschen der Probe zu verhindern. Nach einer Haltezeit von 
30 Minuten, zur gleichmäßigen Temperaturverteilung inner-
halb der Probe, wurden die Dehnratenwechselversuche mit den 
in Tabelle 3.6 angegebenen Versuchsparametern durchgeführt. 
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Abbildung 3.4 zeigt schematisch die verschiedenen Spannungsverläufe auf 
Grund der unterschiedlichen, angelegten Dehnraten für die plastische und 
elastisch-plastische Verformung (a) und den Unterschied dieser idealisierten 
Annahme zu den gemessenen Kurven (b).  
Tabelle 3.6 gibt die Versuchsparamter der Dehnratenwechselversuche für die 
Ti-44Al-5X und Ti-54Al-5X Legierungen an. 
Dehnrate / s-1 10-4 10-5 10-4 10-3 10-4
Dehnung / % 0 – 6 6 – 9,5 9,5 – 13 13 – 16,5 16,5- 20 
Für die Auswertung der Dehnratenabhängigkeit wurden die 
Sprünge von 10-4 s-1 auf 10-5 s-1 und von 10-3 s-1 auf 10-4 s-1 ausgewer-
tet.  Dabei wurde ein stationärer Bereich der Dehnrate, wie im 
idealisierten Fall, berechnet. Dann wurde die in Gleichung 15 
dargestellte Formel benutzt, bei der 𝑚 die Dehnratenabhängig-
keit, 𝜎 die Spannung und 𝜀̇ die Dehnrate bezeichnet.  
𝑚 =  
𝜕 𝑙𝑛𝜎
𝛿 𝑙𝑛?̇?
(15) 
3.3.4 Druckkriechversuche 
Für die Bestimmung der mechanischen Eigenschaften bei hohen 
Temperaturen wurden Druckkriechversuche an den volllamel-
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laren Ti-44Al-5X Legierungen durchgeführt. Dafür wurden zy-
lindrische Proben mit einem Durchmesser von 4 mm und 
einer Höhe von 6 mm verwendet. Die verwendete Druck-
kriechapparatur ist ein Eigenbau des Lehrstuhls Allgemeine 
Werkstoffeigenschaften der Friedrich-Alexander-Universität 
Erlangen-Nürnberg. Die Kraftaufbringung erfolgte pneumatisch 
mittels der Software ProVisIT, die Dehnungsmessung geschah 
mit Hilfe eines LVDTs und die Temperaturmessung mit einem 
Thermoelementes des Typs S (Pt-RhPt). Die Datenaufzeich-
nung erfolgte über das Messsystem Spider8 der Firma HBM 
Messtechnik und deren Software Catman.  
Die Druckkriechversuche wurden in einem Temperaturbereich 
zwischen 850 – 900 °C mit Lasten zwischen 100 – 250 MPa 
durchgeführt. Als Abbruchkriterium wurde eine plastische Ver-
formung von ca. 5 % gewählt, sodass eine Bestimmung der 
minimalen Kriechrate problemlos möglich war.  
Die wahre Spannung σ wurde dabei mittels Gleichung 16 aus der 
technischen Spannung R und der Längenänderung Δl, sowie der 
Ausgangslänge l0 berechnet. Die wahre plastische Dehnung εpl 
konnte über Gleichung 17 aus der plastischen Längenänderung 
Δlpl und der Ausgangslänge bestimmt werden. Dabei ist die plas-
tische Längenänderung, die um den elastischen Anteil korri-
gierte Längenänderung.  
𝜎 = 𝑅 ·  (1 +  
Δ𝑙
𝑙0
) (16) 
𝜀𝑝𝑙 = 𝑙𝑛 (1 + 
Δ𝑙𝑝𝑙
𝑙0
) (17) 
Aufgrund von kleineren auftretenden Schwankungen der ange-
legten Spannung σ, wurde die gemessene Dehnrate 𝜀?̇?𝑒𝑠𝑠 mittels 
Gleichung 18 auf die Sollspannung σsoll spannungskorrigiert. 
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Diese berechnet die theoretisch vorliegende Dehnrate 𝜀̇ bei an-
gelegter Spannung aus dem Quotienten der Sollspannung 𝜎𝑠𝑜𝑙𝑙 
zur gemessenen Spannung 𝜎 und dem Spannungsexponenten 𝑛. 
𝜀̇ =  (
𝜎𝑠𝑜𝑙𝑙
𝜎
)
𝑛
· 𝜀?̇?𝑒𝑠𝑠 (18) 
Experimentelle bedingte Schwankungen können mittels Glei-
chung 19 korrigiert werden. Dafür wird die Solltemperatur 𝑇𝑠𝑜𝑙𝑙, 
die gemessenen Temperatur 𝑇, die universelle Gaskonstante 𝑅, 
die Aktivierungsenergie 𝑄 sowie die gemessene Dehnrate 𝜀?̇?𝑒𝑠𝑠 
benötigt. 
𝜀̇ =  [
𝑒𝑥𝑝(
−𝑄
𝑅·𝑇𝑠𝑜𝑙𝑙
)
𝑒𝑥𝑝(
−𝑄
𝑅·𝑇
)
] · 𝜀?̇?𝑒𝑠𝑠 (19) 
Für die ermittelten Kriechkurven bei 900 °C wurde zusätzlich 
das Ende des primären Kriechbereiches bestimmt. Dazu wurden 
zwei verschiedene Methoden gewählt, die beispielhaft für die 
Ti-44Al-5Nb bei 100 MPa in Abbildung 3.5 dargestellt sind. Zum 
einen wurde die Garofalo-Gleichung [80] genutzt, zum anderen 
wurde eine Chapman-Exponentialfunktion der Software Ori-
gin 9.0 verwendet, um die Kriechkurve zu beschreiben.  
Abbildung 3.5 zeigt die zwei verwendeten Methoden zur Bestimmung des 
Endes des primären Kriechbereiches. Zum einen wurde die Garofalo-Glei-
chung (a) benutzt, zum anderen wurde ein Chapmanfit (b) genutzt um die 
Kriechkurve zu beschreiben. 
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Die Dehnung 𝜀 wird in der Garofalo-Gleichung durch die Para-
meter des elastischen Dehnungsanteils 𝜀0, der Dehnung im 
Übergangsbereich 𝜀𝑡,  dem Maß für die Übergangszeit im 
primären Kriechbereich 𝑟, der minimalen Kriechrate 𝜀?̇?𝐼 sowie 
der Zeit 𝑡 in Gleichung 20 beschrieben. 
𝜀 = 𝜀0 + 𝜀𝑡[1 − 𝑒𝑥𝑝(−𝑟𝑡)] + 𝜀?̇?𝐼 · 𝑡 (20) 
Der elastische Dehnungsanteil wird bereits bei der Auswertung 
der Kriechkurven herausgerechnet, so dass der erste Term der 
Garofalo-Gleichung wegfällt. Die Parameter 𝑟 und 𝜀𝑡 werden 
mittels einer Kleinsten-Fehlerquadrat Methode errechnet. 
Zur mathematischen Beschreibung der Dehnrate über Zeit 
Kurve mittels Chapman-Exponentialfunktion wird die Glei-
chung 21 verwendet.  
𝑦 = 𝑎 ∙  [1 − 𝑒𝑥𝑝(−𝑏 ∙ 𝑥)]−𝑐 (21) 
Dabei beschreibt a den Grenzwert gegen den die Funktion läuft 
und entspricht der minimalen Kriechrate. Die Variable b be-
stimmt die Steigung der Exponentialfunktion in x-Richtung, 
während der Parameter c dies in der y-Richtung tut. Die Berech-
nung des Chapman-Fits erfolgte mittels des Programmes 
Origin 9.0. Beide Methoden zur Abschätzung des Endes des 
primären Kriechbereiches sind in Abbildung 3.5 dargestellt. 
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4 Mikrostruktur 
Die mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffes sind immer 
an dessen Mikrostruktur gebunden. Zur wissenschaftlichen 
Beurteilung der Einflussgrößen der Elemente Niob, Tantal und 
Zirkonium in den untersuchten Legierungen ist es deshalb von 
entscheidender Bedeutung eine gleichartige Mikrostruktur vor 
Versuchsbeginn einstellen zu können.  
4.1 Phasenanalyse 
Die auftretenden Phasen sind mittels EBSD-Aufnahmen anhand 
der beiden Legierungen Ti-44Al-5Ta (Abbildung 4.1a) und 
Ti-54Al-5Ta (Abbildung 4.1b) beispielhaft dargestellt.  
Abbildung 4.1 stellt die auftretenden Phasen der untersuchten volllamellaren 
Ti-44Al-5Ta (a) und der einphasigen Ti-54Al-5Ta (b) dar, wobei die α2-Phase 
gelb und die γ-Phase grün dargestellt ist. 
Die EBSD-Aufnahmen belegen, dass es sich bei der Ti-44Al-5Ta 
Legierung um ein volllamellares Gefüge aus alternierenden 
Lamellen der α2-Phase (gelb) und der γ-Phase (grün) handelt. 
Im BSD-Kontrast der REM-Aufnahme sind diese als helle Lamel-
len (α2-Phase) und dunkle Lamellen (γ-Phase) zu erkennen. 
Dies ist in guter Übereinstimmung mit der Literatur [99] und 
kann mit dem höheren Titananteil und somit der höheren 
Dichte der α2-Phase (Ti3Al) im Vergleich zur γ-Phase (TiAl) 
erklärt werden. Beim Rückstreuelektronenkontrast haben 
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schwere Phasen eine höhere Rückstreuung und werden somit 
heller dargestellt [108]. 
Somit lässt sich bestätigen, dass es möglich ist, ein volllamellares 
Gefüge durch eine Wärmebehandlung bei 1380°C für 1 h mit 
anschließender Abkühlung bei den Ti-44Al-5X Legierungen 
einzustellen.  
Die EBSD-Aufnahme der Ti-54Al-5Ta zeigt dagegen nur die 
γ-Phase. Dies ist für die Herstellung der Diffusionspaare von 
Wichtigkeit, da die Diffusionskoeffizienten der Legierungsele-
mente Niob, Tantal und Zirkonium sowie deren Mischkristall-
härtungskoeffizienten in der γ-Phase bestimmt werden sollen.  
4.2 Korngrößenanalyse der γ-Legierungen 
Die einphasigen Ti-54Al-5X Legierungen sollen zur Bestimmung 
des Diffusions- und des Mischkristallhärtungskoeffizienten der 
Legierungselemente in Kapitel 6 genutzt werden. Des Weiteren 
sollen die mechanischen Eigenschaften dieser Legierungen mit-
tels Dehnratenwechselversuchen untersucht werden.  
Um den Einfluss der drei Legierungselemente verstehen zu kön-
nen, muss die mikrostrukturelle Einflussgröße der Korngröße 
in allen vier Legierungen äquivalent sein. Deshalb wird eine 
Korngrößenanalyse in Abhängigkeit der Auslagerungsdauer der 
Ti-54Al-5X Legierungen durchgeführt. Abbildung 4.2 stellt die 
Mikrostruktur der vier Legierungen Ti-54Al (a), Ti-54Al-5Nb (b), 
Ti-54Al-5Ta (c) und Ti-54Al-5Zr (d) nach einer Auslagerungs-
dauer von zwei Stunden dar. In Abbildung 4.2e ist die mittlere 
Korngröße der einphasigen Legierungen über der Auslagerungs-
dauer aufgetragen. Es zeigt sich, dass die Korngröße bei allen 
vier Legierungen mit der Auslagerungsdauer ansteigt. Dies ist 
auf die Kornvergröberung zurückzuführen [22]. 
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Abbildung 4.2 zeigt einen Ausschnitt der lichtmikroskopischen Aufnahmen 
der Ti-54Al (a), Ti-54Al-5Nb (b), Ti-54Al-5Ta (c) und der Ti-54Al-5Zr (d) nach 
2 Stunden Auslagerung bei 1380°C, welche für die Bestimmung der Korngröße 
gemacht wurden. Die Ergebnisse der mittleren Korngröße über der Glüh-
dauer (e) werden zur Einstellung einer äquivalenten Korngröße genutzt.  
Nach einer Stunde Auslagerungsdauer ist die mittlere Korn-
größe aller vier Legierungen ähnlich. Nach zwei beziehungs-
weise vier Stunden sind dagegen deutliche Unterschiede in den 
Korngrößen erkennbar. Die Ausgleichsgeraden zeigen, dass die 
mittlere Korngröße der binären  Ti-54Al und der Ti-54Al-5Zr 
mit zunehmender Auslagerungsdauer schneller vergröbern als 
dies bei der Ti-54Al-5Nb und der Ti-54Al-5Ta der Fall ist. Dies 
kann möglicherweise ein erster Hinweis auf die Diffusionsge-
schwindigkeit beziehungsweise des Diffusionskoeffizienten in 
der γ-Phase sein, welcher in Kapitel 6.1 genauer untersucht und 
bestimmt wird. 
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Grund für diese Annahme ist, dass die Kornvergröberung auf 
einen thermisch aktivierten, atomaren Platzwechselmechanis-
mus beruht. Allerdings sind für diesen Prozess keine Leerstellen 
erforderlich, sondern die thermische Fluktuation der Atome ist 
ausreichend, dass sich die Randatome des schrumpfenden Kor-
nes lösen und an der Seite des wachsenden Kornes anlagern [22]. 
Geht man von der Annahme aus, dass die weiteren Legierungs-
elemente im Mittel die freie Aktivierungsenthalpie erhöhen, so 
müsste die Kornvergröberung im Vergleich zur binären Legie-
rung verlangsamt werden.  Allerdings muss beachtet werden, 
dass es sich bei der mittleren Korngröße um einen Durch-
schnittswert aller gemessenen Korngrößen handelt.  
Aus der durchgeführten Korngrößenanalyse wird eine äquiva-
lente Mikrostruktur für alle vier einphasigen Ti-54Al-5X Legie-
rungen zu 350 µm festgelegt. Aus den Ausgleichsgeraden ergibt 
sich eine Auslagerungsdauer von 131 Minuten für die binäre 
Ti-54Al, 223 Minuten für die Ti-54Al-5Nb, 225 Minuten für die 
Ti-54Al-5Ta und 139 Minuten für die Ti-54Al-5Zr Legierung. 
4.3 Seigerungsverhalten der α2/γ-Legierungen 
Die vier Legierungen wurden mittels Vakuum-Lichtbogenofen 
erschmolzen und erstarrten dann in der Kokille. Es bildet sich 
eine typische Gussmikrostruktur in den Legierungen aus, da sich 
kein thermodynamisches Gleichgewicht einstellen kann. 
4.3.1 Seigerungsverhalten in der Gussmikrostruktur 
In Abbildung 4.3 sind die Gussmikrostrukturen der vier Legie-
rungen bei niedriger (a – d) und bei hoher Vergrößerung (e - h) 
dargestellt. In den REM-Auf-nahmen mit niedriger Vergröße-
rung zeigen die Legierungen mit drei Elementen eine dendriti-
sche Gussmikrostruktur, die besonders gut bei der tantalhalti-
gen Legierung zu erkennen ist. Die hellen Bereiche stellen dabei 
die während der Erstarrung sich ausbildenden Dendriten dar, 
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wohingegen die dunkleren Bereiche den interdendritischen 
Bereich zeigen.  
Die binäre Legierung dagegen zeigt kaum eine dendritische 
Gussstruktur. Diese tannenbaumartige Struktur bildet sich 
durch eine konstitutionell unterkühlte Schmelze, bei der die 
planare Wachstumsfront instabil wird und die Wärmeabfuhr 
partiell über die Schmelze stattfindet. Somit wächst der Festkör-
per tannenbaumartig in die Schmelze hinein [109]. Da sich die 
Löslichkeit der Legierungselemente zwischen Festkörper und 
Schmelze stark unterscheiden können, kann es während der Er-
starrung zu einem Konzentrationsunterschied der Legierungs-
elemente im dendritischen und interdendritischen Bereich 
kommen. In Abbildung 4.4a ist schematisch die Entstehung  
der Gussmikrostruktur durch in die Schmelze hineinwachsende 
β-Dendriten dargestellt. Die blauen Ränder im Dendrit sollen 
den Dendritenkern skizzieren und andeuten, dass es zu Ele- 
mentanreicherungen im Dendritenkern kommen kann. Dass es 
während der dendritischen Erstarrung der β-Phase zu Konzent-
rationsunterschieden kommt und sich das Legierungselement 
im Dendritenkern anlagert und somit im interdendritischen  
Bereich verarmt, ist aus der Literatur bekannt [110,111].  
Die REM-Bilder mit hoher Vergrößerung (Abbildung 4.3 e-h) 
zeigen bei allen vier Legierungen helle, rippenartige Segregatio-
nen über einer volllamellaren Mikrostruktur, die bei niedriger 
Vergrößerung von der dendritischen Gussstruktur überdeckt 
wird. Um die Entstehung dieser hellen Linien zu verstehen, 
muss man sich den Erstarrungspfad der Legierungen und die 
dabei entstehenden Phasen genauer betrachten, welche in 
Abbildung 4.4b gezeigt sind. 
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Abbildung 4.3 zeigt die Mikrostrukturen des Gusszustandes im BSD-Kontrast 
in niedriger Vergrößerung der LegierungenTi-44Al (a), Ti-44Al-5Nb (b), 
Ti-44Al-5Ta (c) und Ti-44Al-5Zr (d). Die Bilder daneben (e - h) sind entspre-
chend mit höherer Vergrößerung aufgenommen. 
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Für die binäre Legierung ist die Zusammensetzung von 44 at.% 
Aluminium eingezeichnet, welche sich knapp an der Grenze 
zwischen der Erstarrung über die β-Phase [112,113] und der peri-
tektischen Erstarrung [110] befindet. Das verwendete Phasendi-
agramme von Schuster und Palm [12] zeigt einen maximalen 
Aluminiumgehalt von 44,3 at.% für die β-Phase. Witusiewicz 
et al. [114] geben das β-Phasengebiet bis maximal 44,6 at.% Alu-
minium an,  McCullough et al. [112] dagegen setzen die maxi-
male Löslichkeit von Aluminium in der β-Phase mit 44,8 at.% 
fest, wohingegen Valencia et al. [115] sogar eine maximale 
Löslichkeit 46,5 at.% Aluminium in der β-Phase angeben. In der 
Literatur wird meist ein Wert von 45 at.% als Grenze zwischen 
der Erstarrung über die β-Phase und der peritektischen Erstar-
rung angegeben [1,116].  
Abbildung 4.4 skizziert das Wachstum der β-Dendriten in die Schmelze und 
die dadurch entstehende Gussmikrostruktur aus Dendriten und interdendriti-
schen Bereich (a). Ausschnitt des binären Phasendiagramms mit 44 Atompro-
zent Aluminium (graue Linie) und den beiden Erstarrungsbereichen (b). 
Dabei stellt der rote Bereich die Erstarrung über die β-Phase und der blaue 
Bereich die peritektische Erstarrung dar. 
Die beobachtete Mikrostruktur der binären Ti-44Al Legierung 
in Abbildung 4.3e ergibt sich bei der Erstarrung durch die 
β-Phase und nicht über eine peritektische Erstarrung, was die 
Literatur bestätigt. Des Weiteren spricht dafür, dass alle drei 
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Legierungen mit zusätzlichem Element dieselben rippenförmi-
gen Seigerungen aufweisen. Alle drei Elemente Niob, Tantal 
und Zirkonium sind als β-stabilisierend bekannt, was bereits 
in Abbildung 2.14 skizziert wurde [7,30,117]. Somit verschiebt 
sich das β-Phasenfeld zu höheren Aluminiumgehalten und die 
Ti-44Al-5(Nb,Ta,Zr) erstarren über die β-Phase. Für die Legie-
rungselemente Niob [118] und Tantal [119] wurde die Erstarrung 
über die β-Phase mittels  Simulationen  nachgewiesen.  
Geht man von einer volllamellaren, über die β-Phase erstarrte 
Mikrostruktur aus, ergibt sich folgender Erstarrungspfad für die 
Legierungen: 
L  L + β  β  β + α  α  α + γ  α2 + γ 
Nach dem Erreichen der Liquidustemperatur scheidet sich aus 
der Schmelze L die β-Phase aus und wächst entsprechend dem 
Hebelgesetz. Auf Grund der konstitutionell unterkühlten 
Schmelze wächst die β-Phase dendritisch in die Schmelze 
hinein. Bei Erreichen der Solidustemperatur erstarrt die Rest-
schmelze ebenfalls zu β-Phase, womit das einphasige β-Gebiet 
erreicht ist. Trotzdem ist die dendritische Gussstruktur mit den 
an Legierungselementen angereicherten β-Dendriten und dem 
ebenfalls aus β-Phase bestehenden interdendritischen Bereich 
noch vorhanden. 
Die entstandenen rippenartigen Segregationen resultieren aus 
der Umwandlung der reinen β-Phase im Zweiphasengebiet zur 
α-Phase und sind an die Burgers-Orientierung [120] gebunden. 
{110}𝛽‖(0001)𝛼  und ⟨110⟩𝛽‖⟨112̅0]𝛼
Die Burgers-Orientierung gibt dabei die kristallografische Bezie-
hung der kubisch-raumzentrierten β-Phase mit der hexago-
nal-dichtest gepackten α-Phase an. Diese Umwandlung führt 
zur Segregation von Titan zu den Rippen der verbleibenden 
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β-Phase [1,113]. Ist der Verteilungskoeffizient k (β/α) der Legie-
rungselemente nun größer 1, so reichern sich die Legierungsele-
mente ebenfalls hauptsächlich in der β-Phase an. Niob, Tantal 
und Zirkonium weisen alle einen Verteilungskoeffizienten 
k (β/α) größer 1 auf [7]. Somit reichern sich diese Elemente auch 
an den verbleibenden β-Rippen an. Mit sinkender Temperatur 
wächst die α-Phase immer weiter bis letztlich nur noch einzelne 
β-Rippen mit erhöhtem Titan- und Legierungselementgehalt 
übrigbleiben. Durch das Erreichen des einphasigen α-Gebietes 
wandelt sich die verbliebene β-Phase um und die Rippen ver-
bleiben als Mikrosegregationen im Werkstoff. Messungen von 
Imayev et al. [113] haben gezeigt, dass in der späteren volllamel-
laren Mikrostruktur diese Rippen einen höheren Titan- und 
Legierungselementgehalt zeigen und an Aluminium verarmt 
sind.  
4.3.2 Seigerungsverhalten nach der Wärmebehandlung 
Für die nachfolgenden Untersuchungen soll eine definierte 
Mikrostruktur mit äquivalentem α2/γ-Grenzflächenabstand in 
allen vier Legierungen eingestellt werden. Außerdem können 
die rippenartigen Mikroseigerungen schon durch eine kurzfris-
tige Wärmebehandlung aufgelöst werden und somit eventuelle 
nachteilige Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften 
verhindert werden [113]. Deshalb wurden alle vier Legierungen 
für eine Stunde bei 1380°C (über α-Transustemperatur) wärme-
behandelt und anschließend mit 5 Kmin-1 definiert abgekühlt. In 
Abbildung 4.5 sind die Mikrostrukturen der vier Legierungen 
nach der Wärmebehandlung gezeigt. Es ist deutlich zu erken-
nen, dass sich die rippenartigen Mikroseigerungen aufgelöst 
haben und sich eine volllamellare Mikrostruktur aus alternie-
renden α2- und γ-Lamellen eingestellt hat. 
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Abbildung 4.5 zeigt die Mikrostruktur im BSD-Kontrast der Ti-44Al (a), 
Ti-44Al-5Nb (b), Ti-44Al-5Ta (c) und der Ti-44Al-5Zr (d) in niedriger Ver- 
größerung, nach einer Wärmebehandlung bei 1380°C für 1 Stunde und einer 
Abkühlrate von 5 K/min. Die Abbildungen e) – f) sind höhere Vergrößerungen 
der Bilder daneben. 
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Die Makroseigerungen der dendritischen Gussmikrostruktur 
haben sich zwar verringert und sind nicht mehr so ausgeprägt, 
jedoch weiter als dunkle und helle Bereiche über der eigentli-
chen volllamellaren Mikrostruktur zu erkennen. Zur Quantifi-
zierung dieser Makroseigerungen wird eine chemische Analyse 
der zusätzlichen Legierungselemente mittels Elektronenstrahl-
mikroanalyse vorgenommen. Die Ergebnisse der EPMA-Mes-
sungen sind in Abbildung 4.6 für die Ti-44Al-5Nb (a), 
Ti-44Al-5Ta (b) und die Ti-44Al-5Zr (c) dargestellt. 
Abbildung 4.6 zeigt die EPMA-Messungen des Legierungselementgehaltes von 
Niob (a), Tantal (b) und Zirkonium (c) nach einer Wärmebehandlung von 
1380°C für eine Stunde und einer Abkühlrate von 5 K/min in den Ti-44Al-5X 
Legierungen.  
Die Messungen zeigen die unterschiedlich starke Konzentration 
der drei Legierungselemente in einem Bereich zwischen 4 bis 6 
Atomprozent. Durch die Korrelation mit REM-Bildern im 
BSD-Kontrast können die an Legierungselementen angereicher-
ten Bereiche als dendritische Bereiche identifiziert und die an 
Legierungselementen verarmten Bereiche als interdendritische 
Bereiche ausgemacht werden. 
Zur Quantifizierung des Segregationsverhaltens der weiteren 
Legierungselemente werden die Segregationskoeffizienten der 
Elemente Niob, Tantal und Zirkonium aus EPMA-Messungen 
bestimmt. Dazu werden nach Gleichung 22 der Segregations- 
koeffizient k* aus den Konzentrationen der Elemente im  
dendritischen Bereich cdendritisch und im interdendritischen Be-
reich cinterdendritisch bestimmt.  
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𝑘∗ =
𝑐𝑑𝑒𝑛𝑑𝑟𝑖𝑡𝑖𝑠𝑐ℎ
𝑐𝑖𝑛𝑡𝑒𝑟𝑑𝑒𝑛𝑑𝑟𝑖𝑡𝑖𝑠𝑐ℎ
(22) 
Die jeweils fünf untersuchten Bereiche für die Konzentrations-
höhen und -senken wurden gemittelt und daraus der Segrega- 
tionskoeffizient berechnet. Die Ergebnisse sind in Tabelle 4.1  
zusammen mit dem Abstand der Dendritenkerne zueinander 
aufgelistet.  
Tabelle 4.1 listet die Segregationskoeffizienten k* und den Dendritenkern-
abstand der Legierungen mit drei Elementen auf. 
Legierung Segregationskoeffi-
zient k* 
Dendritenkernab-
stand / µm 
Ti-44Al-5Nb 1,30 226,8 (± 72,8) 
Ti-44Al-5Ta 1,47 149,1 (± 60,6) 
Ti-44Al-5Zr 1,44 231,6 (± 67,1) 
Die Auswertung des Segregationskoeffizienten bestätigt den 
Eindruck der EPMA-Bilder. Niob weist mit 1,30 die geringste 
Segregationsneigung der drei Legierungselemente auf und rei-
chert sich somit am geringsten in den Dendriten an. Tantal mit 
1,47 zeigt dagegen den höchsten Wert und segregiert damit am 
stärksten in den Dendriten. Ein weiterer Parameter der die 
Segregationen in den Legierungen mit drittem Elementen be-
schreibt ist der Dendritenkernabstand. Dieser gibt die Feinheit 
der sich ergebenden dendritischen Makroseigerungen an. Die 
Ti-44Al-5Nb und die Ti-44Al-5Zr zeigen einen relativ ähnlichen 
Dendritenkernabstand. Der Wert für die Ti-44Al-5Ta ist dage-
gen geringer, es scheint dass die Zugabe von Tantal zu einem 
feineren dendritischen Gefüge während der Erstarrung führt.  
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4.4 Grenzflächenabstände der α2/γ-Legierungen 
In den volllamellaren Ti-44Al-5X Legierungen ist der wichtigste 
mikrostrukturelle Parameter der mittlere α2/γ-Grenzflächenab-
stand zwischen der α2- und der γ-Phase [6,14]. In Abbildung 4.7 
sind REM-Aufnahmen der vier verschiedenen Legierungen bei 
einer gleichen Abkühlrate von 5 K/min dargestellt.  
Abbildung 4.7 zeigt die Mikrostrukturen im Rückstrahlelektronenkontrast 
(BSD) bei einer gleichen Abkühlrate von 5 K/min. Die binäre Ti-44Al (a) zeigt 
einen größeren mittleren α2/γ-Grenzflächenabstand als die Ti-44Al-5Nb (b), 
Ti-44Al-5Ta (c) und die Ti-44Al-5Zr (d). 
Die vier Bilder zeigen die binäre Legierung Ti-44Al (a) mit dem 
größtem mittleren α2/γ-Grenzflächenabstand, gefolgt von der 
Ti-44Al-5Zr (d) mit dem zweitgrößten Abstand. Die beiden 
anderen Legierungen, Ti-44Al-5Nb (b) und Ti-44Al-5Ta (c), zei-
gen ein deutlich feineres Gefüge. Wobei der Abstand bei der 
tantalhaltigen Legierung am geringsten zu sein scheint. Für eine 
genaue Bestimmung und Einstellung der Mikrostruktur für 
nachfolgende Kriech- und Dehnratenwechselversuche wird der 
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mittlere α2/γ-Grenzflächenabstand aller vier Legierungen quan-
tifiziert. Dazu wurden mindestens ein Dutzend REM-Aufnah-
men pro Legierung und Abkühlrate vermessen und ausgewertet, 
was mindestens einer Fläche von 2500 µm2 entspricht.  
Die sich ergebenden mittleren Grenzflächenabstände aus 
α2- und γ-Phase sind in Abbildung 4.8 über der Abkühlrate 
für alle vier untersuchten Legierungen aufgetragen.  
Abbildung 4.8 stellt den Zusammenhang zwischen mittlerem α2/γ-Grenz- 
flächenabstand und Abkühlrate der vier untersuchten Legierungen dar. 
Es ist deutlich zu erkennen, dass mit zunehmender Abkühlrate 
der mittlere α2/γ-Grenzflächenabstand sinkt, so wie es in der  
Literatur beschrieben wird [13,28,31–33]. Deutlich wird auch, 
dass die Legierungselemente die mittleren α2/γ-Grenzflächenab-
stände im untersuchten Bereich erheblich beeinflussen. So zeigt 
die binäre Legierung bei Abkühlraten zwischen 0,5 K/min bis 
10 K/min immer den höchsten Wert. Auch bei den Legierungen 
mit drittem Element lässt sich eine strikte Reihenfolge aus- 
machen. Die TiAl-Legierung mit Zirkonium hat bei gleichen  
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Abkühlraten einen höheren mittleren α2/γ-Grenzflächenab-
stand als die Legierung mit Niob. Den geringsten α2/γ-Grenzflä-
chenabstand aller untersuchten Legierungen weist die Legie-
rung mit Tantal auf. 
Die eingezeichneten Fehlerbalken geben die Standardabwei-
chung der α2/γ-Grenzflächenabstände der untersuchten Ab-
kühlrate an. Es ist auffällig, dass die Standardabweichung eben-
falls mit zunehmender Abkühlrate sinkt. Dies ist dadurch zu 
erklären, dass der mittlere α2/γ-Grenzflächenabstand insgesamt 
sinkt und somit die Lamellen insgesamt kleiner werden. Deshalb 
sinkt auch der Wert der Varianz und die Fehlerbalken werden 
somit kleiner. Ein weiterer Punkt für die höheren Fehlerbalken 
bei den niedrigeren Abkühlraten ist in der Analysemethode zu 
sehen. Wie in Kapitel 3.2.2 beschrieben ist, kann auf Grund der 
betrachteten Oberfläche eine mögliche geringe Verkippung der 
Lamellen in der Kolonie nicht abgeschätzt werden. Durch die 
breiteren Lamellen haben leichte Verkippungen somit einen 
größeren Einfluss auf den ermittelten α2/γ-Grenzflächenab-
stand. 
Dass durch die Hinzugabe von Legierungselementen die Mikro-
struktur von Titanaluminiden im allgemeinen [30,37,121] und 
der α2/γ-Grenzflächenabstand im speziellen [122–124] verändert 
wird, ist in der Literatur hinreichend belegt. Mangan scheint da-
bei den α2/γ-Grenzflächenabstand zu erhöhen [123], allerdings 
muss darauf hingewiesen werden, dass die von Jin et al. [123] 
miteinander verglichenen Legierungen eine Ti-44Al-7Nb und 
eine Ti-44Al-7Nb-2Mn sind. Des Weiteren war bei der 
Ti-44Al-7Nb-2Mn Legierung die Einstellung eines rein voll- 
lamellaren Gefüges nicht möglich, da sich die Legierung nicht 
im Zweiphasengebiet befindet und somit sich auch die β-Phase 
bildete. Bei der Zugabe von Wolfram soll sich der α2/γ-Grenzflä-
chenabstand verringern [125]. Auch hier ist allerdings zu beach-
ten, dass es sich um eine Legierung mit vier Elementen inklusive 
Bor handelt.  
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Der mittlere α2/γ-Grenzflächenabstand wird durch eine defi-
nierte Abkühlung aus dem α-Phasengebiet eingestellt [13,14]. 
Die Bildung der γ-Lamellen erfolgt über eine eutektoide Reak-
tion und ermöglicht so die volllamellare Mikrostruktur [2,99]. 
Die γ-Phase entsteht dabei durch Aussenden vollständiger Ver-
setzungen in die α-Phase, wodurch sich diese Keime bilden und 
immer weiter wachsen [126]. Durch die Annahme eines diffusi-
onskontrollierten Wachstumsmechanismus [2], spielt die Diffu-
sionsgeschwindigkeit der Legierungselemente eine entschei-
dende Rolle und kann die beobachtete Reihenfolge in Abbil-
dung 4.8 erklären. Die ist in Übereinstimmung mit der in 
der Literatur postulierten Entstehung der γ-Phase während der 
Abkühlung durch Versetzungsbewegung und anschließender 
Umlagerung der Elemente entsprechend ihrer Phasenzusam-
mensetzung mittels Diffusion [112].  
Geht man von diesem Ansatz aus, müsste Tantal die geringste 
Diffusionsgeschwindigkeit der drei Legierungselemente auf- 
weisen. Für Tantal wurden noch keine Diffusionskoeffizienten 
ermittelt. Dennoch zeigen andere Materialsysteme wie bei-
spielsweise Nickelbasislegierungen [127] oder Kobaltbasislegie-
rungen [73] den gleichen angenommenen Trend der abfallenden 
Diffusionskoeffizienten von Zirkonium, Niob zu Tantal.  
Aus der durchgeführten Analyse der Lamellenabstände soll 
ein äquivalenter mittlerer α2/γ-Grenzflächenabstand für nach-
folgende Kriech- und Dehnratenwechselversuche eingestellt 
werden. Der mittlere gewünschte α2/γ-Grenzflächenabstand für 
die Ti-44Al-5X Legierungen wird auf 300 nm festgelegt, da 
sich somit Abkühlraten ergeben die im untersuchten Bereich 
zwischen 0,5 K/min bis 10 K/min sind. Diese sind 8,8 K/min für 
die binäre Ti-44Al, 4,2 K/min für die Ti-44Al-5Nb, 1,6 K/min für 
die Ti-44Al-5Ta und 7,3 K/min für die Ti-44Al-5Zr Legierung.  
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Abbildung 4.9 zeigt die äquivalente Mikrostruktur der Legierungen nach 
Auslagerung bei 1380°C für 1h und anschließenden Abkühlraten von 8,8 K/min 
für die Ti-44Al (a), 4,2 K/min für die Ti-44Al-5Nb (b), 1,6 K/min für die 
Ti-44Al-5Ta (c) und 7,3 /min für die Ti-44Al-5Zr (d). 
Die sich aus den gewählten Abkühlraten ergebenden volllamel-
laren Mikrostrukturen sind in Abbildung 4.9a - d gezeigt und 
es ist deutlich zu erkennen, dass eine gleichartige volllamellare 
Mikrostruktur eingestellt werden konnte. Die α2/γ-Grenzflä-
chenabstände dieser Abkühlraten wurden nochmals an Hand 
von drei Kolonien quantifiziert, die Ergebnisse sind in Tabelle 4.2 
aufgelistet.  
Betrachtet man die mittleren α2/γ-Grenzflächenabstände aller 
vier Legierungen, kann man von einer äquivalenten Mikrostruk-
tur sprechen. Lediglich die Ti-44Al-5Ta ist mit 266 nm und einer 
Standardabweichung von 77 nm etwas über dem Wert der ande-
ren drei Legierungen. Der Unterschied im Phasenanteil der 
γ-Phase zwischen 46,4 % und 54,3 % hat nur minimalen Einfluss 
auf die Kriechrate [14] und muss zu Gunsten eines äquivalenten 
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α2/γ-Grenzflächenabstandes, welcher die Kriecheigenschaften 
bestimmt, in Kauf genommen werden. Da alle drei Legierungs-
elemente Titanplätze besetzen, sowohl in der α2-Phase als auch 
in der γ-Phase [8,128], verändert sich der Aluminiumanteil in 
allen vier Legierungen nicht und liegt bei 44 at.%. Somit ist 
auch das Titan/Aluminium-Verhältnis für alle vier Legierungen 
gleich, welches einen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaf-
ten haben könnte [129].  
Tabelle 4.2 zeigt die gemessenen α2/γ-Grenzflächenabstände für die α2-Phase 
Lα2 und die γ-Phase Lγ der entsprechenden Ti-44Al-5x Legierungen und die 
Phasenanteile. 
Legierung Ti-44Al Ti-44Al-5Nb Ti-44Al-5Ta Ti-44Al-5Zr 
8,8 4,2 1,6 7,3 
227 ± 33 210 ± 55 282 ± 85 254 ± 32 
232 ± 55 250 ± 57 250 ± 70 220 ± 27 
230 ± 44 230 ± 56 266 ± 77 237 ± 29 
50,54 54,35 46,99 46,41 
Abkühlrate/ Kmin-1 
α2-Phase Lα2/ nm 
γ-Phase Lγ/ nm 
Durchschnitt / nm 
α2-Phaseanteil / % 
γ-Phaseanteil / % 49,46 45,65 53,01 53,59 
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5 Thermophysikalischen 
Eigenschaften der α2/γ-Legierungen
Durch die Hinzugabe von dritten Elementen in Titanalumi-
nium-Legierungen werden die thermophysikalischen und da-
durch die mechanischen Eigenschaften signifikant verändert. 
5.1 Dichten 
Nach einer Definition von Roos und Maile [130] werden alle 
Metalle mit einer geringeren Dichte als 5 g/cm3 als Leichtmetalle 
bezeichnet. Titan mit einer Dichte von 4,5 g/cm3 [131] und 
Aluminium mit einer Dichte von 2,7 g/cm3 [132] zählen zu den 
Leichtmetallen. Somit können binäre Titanaluminidlegierungen 
auch als Leichtmetalllegierungen bezeichnet werden. Durch das 
Hinzulegieren weiterer, typischerweise schwereren Elementen, 
verändert sich die Dichte der Legierungen jedoch.  
Abbildung 5.1 zeigt die Dichte der fünf Elemente (a) und der vier verschiede-
nen volllamellaren Ti-44Al-5X Legierungen (b), ermittelt mit dem Archime-
des-Prinzip. 
In Abbildung 5.1a sind neben den Dichten der beiden Elemente 
Titan und Aluminium auch die Dichten der weiteren Legie-
rungselemente aufgetragen. Dabei weist Niob eine Dichte 
von 8,6 g/cm3 [131], Tantal eine Dichte von 16,7 g/cm3 [131] und 
Zirkonium eine Dichte von 6,5 g/cm3 [133] auf.  
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Wird ein Anteil von 5 Atomprozent des Legierungselementes 
hinzugegeben und der Aluminiumgehalt bei 44 Prozent kon-
stant gehalten, so werden alle Legierungen mit drei Element 
merklich schwerer. In Abbildung 5.1b ist die Dichte der vier 
untersuchten Legierungen dargestellt. Die binäre Legierung 
weist mit 3,91 g/cm3 die geringste Dichte auf. Durch die Zugabe 
von Zirkonium steigt die Dichte auf 4,03 g/cm3, um circa 11 % 
an. Dies ist auch der Fall bei der Zugabe von Niob. Niob erhöht 
die Dichte auf 4,12 g/cm3. Am deutlichsten ist der Einfluss des 
Legierungselementes bei der tantalhaltigen Legierung zu sehen. 
Tantal erhöht die Dichte um nahezu ein Fünftel auf 4,55 g/cm3 
an.  
5.2 Phasenübergänge 
Mit der Zugabe weiterer Elemente verändern sich typischer-
weise auch die Phasengrenzen, wie bereits in Kapitel 4.3 ange-
deutet. Zur Bestimmung der Phasenübergänge der zu unter- 
suchenden binären Legierung und der drei Legierungen mit  
weiterem Elemente, wurden DSC-Messungen am Lehrstuhl 
Werkstoffkunde und Technologie der Metalle der Friedrich- 
Alexander-Universität Erlangen-Nürnberg ausgewertet.  
Abbildung 5.2 stellt das binäre Phasendiagramm (a) und die DSC-Messung 
der binären Legierung (b) dar. Die farblich gekennzeichneten Bereiche sollen 
dabei die gleichen Phasen im Phasendiagramm und in der Messkurve darstel-
len. (mit der Erlaubnis des Verlages [12])
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In Abbildung 5.2a ist ein Ausschnitt des binären Phasendia-
grammes nach Schuster und Palm [12] gezeigt. Die graue Linie 
bei 44 % Aluminiumgehalt soll die nominelle Zusammenset-
zung der zu untersuchenden Ti-44Al Legierung skizzieren. Am 
rechten Rand des Phasendiagrammes sind zusätzlich die Tem-
peraturwerte angegeben, bei der sich die entsprechenden 
Phasengebiete im Gleichgewicht befinden. In Abbildung 5.2b 
ist der Wärmestrom der DSC-Messung der binären Legierung 
über der Temperatur aufgetragen. Die Temperaturen am oberen 
Rand sollen die On-Set Temperaturen der identifizierten Peaks 
und somit den Beginn der Phasenübergänge zeigen. Gleiche 
Farben im Phasendiagramm und im DSC-Diagramm sollen die 
gleichen Phasen skizzieren.  
Vergleicht man die theoretischen Werte aus dem Phasendia-
gram mit den experimentell bestimmten Werten, so fällt eine 
Diskrepanz von 1°C bis zu 31°C auf. Die Umwandlungstempera-
tur vom α2+γ -Zweiphasengebiet ins α+γ -Zweiphasengebiet ist 
in beiden Fällen zwar gleich, allerdings wird dieser Wert aus 
dem binären Phasendiagramm übertragen. Im Wärmestrom ist 
an dieser Stelle keine signifikante Änderung festzustellen und 
da es sich bei dieser Phasengrenze um eine Isotherme handelt, 
die von Schuster und Palm [12] mittels Literaturdaten und Expe-
rimenten ermittelt wurde, wird diese Temperatur übernommen. 
Weitere Phasendiagramme geben eine Abweichung von bis zu 
5°C für diesen Phasenübergang an [114,116]. Der erste Vergleich 
zwischen experimentellem Wert und Literaturdaten ist der 
Phasenübergang vom α+γ -Zweiphasengebiet zum α-Phasenge-
biet. Die Temperatur in der DSC-Messung (TDSC) ergibt einen 
Wert von 1311°C und liegt damit 24°C über der Temperatur von 
1287°C des binären Phasendiagrammes (TPD). Betrachtet man 
die obere Phasengrenze des α-Gebietes so fällt auf, dass diese 
28°C tiefer liegt (TDSC:1392°C; TPD: 1420°C) als es laut Phasendia-
gram zu erwarten wäre. Somit kann festgestellt werden, dass 
das α-Phasengebiet kleiner ist als laut Literatur angegeben. Bei 
der Bestimmung des β-Phasengebietes fällt die Abweichung 
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zum binären Phasendiagram deutlich geringer aus. Die  
Grenze zum α+β -Zweiphasengebiet zeigt eine Differenz von 
11°C (TDSC: 1469°C; TPD: 1480°C), wohingegen die Solidustem- 
peratur zwischen Theorie und Experiment nur um 1°C ab-
weicht (TDSC: 1507°C; TPD: 1508°C). Die Liquidustemperatur da-
gegen weist mit einer Abweichung von 31°C wieder eine  
deutliche Differenz auf (TDSC: 1532°C; TPD: 1563°C).  
Festzustellen ist, dass es eine relativ gute Übereinstimmung 
der Messergebnisse mit den in der Literatur beschriebenen 
Temperaturen der Phasengrenzen gibt. Die Temperaturabwei-
chungen können durch minimale Verunreinigungen aus dem 
Schmelzprozess oder minimale Temperaturschwankungen im 
Versuchsraum während der Messung erklärt werden und treten 
allgemein bei DSC-Messungen auf. Grund dafür ist auch, dass 
ein Phasendiagramm immer den Zustand im thermodynami-
schen Gleichgewicht bei unendlich langer Zeit angibt. Die Kine-
tik der Umwandlungsreaktionen und Aktivierungsenergien 
werden dabei nicht mit in Betracht gezogen.  
Durch die DSC-Messung kann die in Kapitel 4.3 getroffene 
These, der Erstarrung über die β-Phase, bestätigt werden. In 
der folgenden Auswertung soll der Einfluss der Legierungsele-
mente auf die Phasengrenzen betrachtet werden. Dazu werden 
die Ti-44Al-5(Nb, Ta, Zr) Legierungen mit der beschriebenen 
Ti-44Al Kurve verglichen. Anders als beim Vergleich mit dem 
theoretischen Phasendiagramm sollen allerdings die Peaks der 
Kurven gegenübergestellt werden, da diese deutlich besser zu 
identifizieren sind.  
Abbildung 5.3 zeigt einen Bereich eines quasi-binäre Schnittes 
durch ein ternäres Ti-Al-Nb Phasendiagramm [118] und die 
gemessene DSC-Kurve für die Ti-44Al-5Nb Legierung. Da die 
exakte Zusammensetzung von Ti-44Al-5Nb in der Literatur 
noch nicht eingehender untersucht wurde, wird dieses Phasen-
diagramm verwendet, welches sich somit leicht im Titan/Alumi-
nium-Verhältnis unterscheidet. Somit muss davon ausgegangen 
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werden, dass sich auch die Phasenübergänge geringfügig ver-
schieben. 
Abbildung 5.3 stellt einen quasibinären Schnitt eines ternären Ti-Al-Nb Pha-
sendiagrammes von Witusiewicz et al. [118] (a) und die DSC-Messkurven (b) 
der Ti-44Al-5Nb (blau) im Vergleich mit der binären Ti-44Al (grau) dar.   
Im Phasendiagram ist bei geringen Niobgehalten eine peritekti-
sche Erstarrung zu sehen, wohingegen ab einem Niobgehalt 
von circa 1,8 % die Erstarrung über die β-Phase stattfindet. Dies 
ist mit der β-stabilisierenden Wirkung des Niobs zu erklä-
ren [7,117,134].  
Die blaue Linie in Abbildung 5.3a soll die als Vergleich dienende 
Ti-45,42Al-5Nb Legierung darstellen. Der ermittelte Phasen-
übergang vom α+γ -Zweiphasengebiet zum α-Einphasengebiet 
ist mit 1301°C (TDSC) in guter Übereinstimmung mit dem theore-
tischen Wert von 1299 °C des Phasendiagrammes (TPD). Die 
Werte für die Phasengrenze von β  β+L und von β+L  L 
stimmen dagegen nicht mit dem Phasendiagramm überein. 
Beim Vergleich mit der Messkurve der binären Legierung fällt 
auf, dass die Temperatur für die Bildung der α-Phase in der 
niobhaltigen Legierung sinkt. Das ist in Übereinstimmung mit 
dem quasi-binären Phasendiagramm bei der auch ein leichter 
Abfall der Umwandlungstemperatur mit zunehmendem Niob-
gehalt festgestellt werden kann. Auch die Verschiebung der 
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Solidus- und der Liquiduslinie zu höheren Temperaturen mit 
steigendem Legierungselementgehalt stimmt mit der Literatur 
überein [113]. Chladil et al. [135] beschreiben in ihren Untersu-
chungen eine Zunahme der eutektoiden Temperatur und der 
α-Transustemperatur mit steigendem Niobgehalt. 
In Abbildung 5.4a ist ebenfalls ein errechnetes Phasendiagramm 
nach Witusiewicz et al. [136] abgebildet, bei dem die grüne Linie 
für eine Ti-45,42Al-5Ta Legierung steht. Vergleicht man dieses 
Phasendiagramm mit der DSC-Messung, deckt sich die Phasen-
grenze zum α-Phasengebiet mit 1196°C (TDSC) nicht mit der 
theoretischen von circa 1300°C (TPD) aus dem simulierten Pha-
sendiagramm. Die ermittelte Phasengrenze von 1536°C (TDSC) 
für die β-Phase dagegen passt sehr gut mit den simulierten 
Werten von 1525°C (TPD) überein.  
Abbildung 5.4 zeigt ein Temperaturprofil über der Zeit mit den entsprechen-
den Phasengebieten und den dazugehörigen Temperaturen einer Ti-45,42Al-5Ta 
Legierung (a). Die DSC-Kurve der binären Ti-44Al und der Ti-44Al-5Ta 
(b) sind auf der rechten Seite dargestellt. (mit Erlaubnis des Verlages [136])
Beim Vergleich mit der binären Legierung in Abbildung 5.4b 
fällt auf, dass Tantal einen erheblichen Einfluss auf die Phasen-
stabilität hat. So wird das α-Phasengebiet um 115°C (Ti-44Al: 1311°C; 
Ti-44Al-5Ta: 1196°C) heruntergesetzt und die Grenze des β-Pha-
sengebietes verschiebt sich bei der binären Legierung von 
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1469°C (Ti-44Al) zu 1536°C (Ti-44Al-5Ta) in der tantalhaltigen 
Legierung. Die bereits angesprochene β-stabilisierende Wir-
kung kann auch für Tantal bestätigt werden. 
Abbildung 5.5 stellt die DSC-Messkurven der binären Ti-44Al (grau) und der 
Ti-44Al-5Zr (orange) dar.  
Vergleicht man die DSC-Messkurven der Ti-44Al-5Zr Legierung 
mit der Ti-44Al so fällt auf, dass der Phasenübergang der 
α-Phase um 30°C (Ti-44Al: 1311°C; Ti-44Al-5Zr: 1341°C) höher  
ist. Der Übergang in das α+β-Zweiphasengebiet wird dagegen 
um 12°C (Ti-44Al: 1392°C; Ti-44Al-5Zr: 1380°C) gesenkt. Dies 
lässt den Schluss zu, dass das α-Phasengebiet durch die Zugabe 
von Zirkonium verkleinert wird. Auch ist die Liquidustem- 
peratur der Ti-44Al-5Zr Legierung in der DSC-Messung um 
66°C (Ti-44Al: 1532°C; Ti-44Al-5Zr: 1466°C) geringer als es bei 
der binären Legierung der Fall ist. Diese Ergebnisse stehen  
im Widerspruch zu den in der Literatur zu findenden Aussagen, 
dass Zirkonium ebenfalls eine β-stabilisierende Wirkung hätte, 
da es sich hauptsächlich in die β-Phase verteilt und somit  
zumindest die Solidus- und Liquidustemperatur erhöhen 
müsste [7]. 
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5.3 Ausdehnungskoeffizienten 
Zur Bestimmung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
werden Dilatometermessungen ausgewertet. In Abbildung 5.6a 
ist das Temperaturprofil auf der rechten Ordinate und die auf-
gezeichnete Längenausdehnung auf der linken Ordinate für die 
binären Ti-44Al Legierung gezeigt. Die Temperaturkurve zeigt 
zu Beginn keinen linearen Anstieg, sondern ist erst ab einem 
Wert von circa 200°C konstant, obwohl eine gleichmäßige 
Aufheizrate von 5°C pro Minute gewählt wurde. Grund dafür 
ist, dass die Probe in die Ofenkammer bei Raumtemperatur ein-
gebaut wird und somit erst der komplette Ofenraum erwärmt 
werden muss.  
Abbildung 5.6 zeigt das Temperaturprofil und die entsprechende Längenaus-
dehnung der binären Ti-44Al Legierung (a) und die normierte Längenände-
rung der binären Legierung  über der Temperatur (b) mit errechnetem ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten.  
Das Ungleichgewicht der Temperatur in der Ofenkammer, dem 
keramischem Messgestänge und der Probe ist auch der Grund 
für den anfänglichen Abfall der Kurve in der Längenaus- 
dehnung. Für die Bestimmung des thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten wird die Längenänderung der Probe von einer  
absoluten Längenausdehnung in eine relative Längenänderung 
umgerechnet. Dazu werden die gemessenen Werte auf die  
anfängliche Höhe der Probe bei Raumtemperatur bezogen und 
es ergibt sich die normierte Längenänderung. Zur Bestimmung 
des thermischen Ausdehnungskoeffizienten wird diese über  
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der Temperatur aufgetragen (Abbildung 5.6b). Dabei wird im 
Temperaturbereich zwischen 250°C und 850°C, durch eine 
lineare Approximation, der thermischen Ausdehnungskoeffi-
zient bestimmt, der für die binäre Legierung zu 7,63 · 10-6 pro °C 
bestimmt wurde. Ab 1100°C tritt eine signifikante Abweichung 
von der Ausgleichsgeraden auf. Diese Änderung im Ausdeh-
nungskoeffizienten ist mit der Änderung in der Mikrostruktur, 
der Veränderung der Phasengleichgewichte und der Phasenum-
wandlung von der α2-Phase zur α-Phase zu erklären. Mit zuneh-
mender Temperatur zeigt sich bei circa 1300°C erneut eine 
Änderung in der Steigung, welches auf die Umwandlung der 
γ-Phase in die α-Phase hindeutet und gut mit den in Kapitel 5.2 
beschriebenen DSC-Kurven in Übereinstimmung steht.  
Abbildung 5.7 stellt die normierten Längenänderungen über der Temperatur 
für die Legierungen Ti-44Al-5Nb (a), Ti-44Al-5Ta (b) und Ti-44Al-5Zr (c) mit 
errechnetem thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen 250°C bis 
850°C, sowie aller vier Legierungen (d) dar.  
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In Abbildung 5.7 sind die Kurven der Legierungen Ti-44Al-5Nb 
(a), Ti-44Al-5Ta (b), Ti-44Al-5Zr (c) und ein Vergleich aller vier 
Kurven (d) dargestellt. Es zeigt sich bei allen drei Legierungen 
mit Zusatzelement ein ähnliches Verhalten wie es bereits für 
die binäre Legierung beschrieben wurde. 
Alle vier untersuchten Legierungen haben sehr ähnliche Aus-
dehnungskoeffizienten. Die tantalhaltige Legierung besitzt den 
geringsten Ausdehnungskoeffizienten, gefolgt von der der Le-
gierung mit Niob und Zirkonium. Die binäre Legierung dagegen 
hat den größten Ausdehnungskoeffizienten. Der Unterschied 
fällt mit 0,74 · 10-6 °C-1 allerdings gering aus. Der Ausdehnungs-
koeffizient ist somit nicht mit der relativen Atomgröße der 
Legierungselemente korrelierbar. Zirkonium hat den größten 
Atomradius, besitzt aber nicht den größten Ausdehnungskoef-
fizienten, gleiches gilt für Niob und Tantal deren Atomradius 
auch größer ist als der von Titan. Alle drei Legierungselemente 
substituieren Titan [8,128]. Somit sind die sich ausbildenden 
Bindungsverhältnisse in der γ-Phase und der α2-Phase entschei-
dend für die thermischen Ausdehnungskoeffizienten und nicht 
die Atomradien der einzelnen Elemente.  
𝛼𝑡ℎ𝑒𝑜 =
𝑉𝛼2
100
· 𝛼𝛼2 + 
𝑉𝛾
100
 ·  𝛼𝛾   (23)
In der Literatur werden die Ausdehnungskoeffizienten der 
einzelnen Phasen mit 𝛼𝛾: 9,77· 10
-6 °C-1 für die unlegierte 
γ-Phase [137] und 𝛼𝛼2: 5,70· 10
-6 °C-1 für die reine α2-Phase [138]
angegeben. Legt man die in Tabelle 4.2 errechneten Phasenan-
teile der α2-Phase 𝑉𝛼2und der γ-Phase 𝑉𝛾 in den volllamellaren
Legierungen zu Grunde ergeben sich durch Gleichung 23, die 
in Tabelle 5.1 errechneten Werte.  
Die errechneten Werte sind in guter Übereinstimmung mit 
den gemessenen Werten, vor allem die Abweichung der binären 
Legierung ist sehr klein. Der Unterschied der anderen drei 
Legierungen kann durch die veränderten Bindungsverhältnissen 
innerhalb der beiden Phasen erklärt werden. Zur exakteren 
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Bestimmung müssten die beiden Phasen mit den entsprechen-
den Legierungselementen einzeln gemessen werden. 
Tabelle 5.1 zeigt die experimentellen und errechneten Ausdehnungskoeffi-
zienten und deren Unterschied für die volllamellaren Legierungen. 
Legierung Ti-44Al -5Nb -5Ta -5Zr
Experimentell bestimmter 
Ausdehnungskoeffizient / 
10-6 °C-1
7,63 7,11 6,89 7,31 
Rechnerisch bestimmter 
Ausdehnungskoeffizient / 
10-6 °C-1
7,71 7,56 7,86 7,88 
Unterschied / 10-6 °C-1 0,08 0,45 0,97 0,57 
Neben den Ausdehnungskoeffizienten der volllamellaren Mik-
rostrukturen der Ti-44Al-5X Legierungen können die TMA-Ver-
suche helfen, die DSC-Versuche zu validieren, beziehungsweise 
die Phasengrenze zwischen dem α2+γ und dem α+γ - Gebiet zu 
ermitteln. Da sich bei einer Phasenumwandlung auch der Aus-
dehnungskoeffizient der Legierung verändert, ist eine Änderung 
der Steigung in der Längenausdehnung mit einer Phasenum-
wandlung gleichzusetzen. Zur Berechnung der Umwandlungs-
temperatur wurden Geraden an die konstant steigenden Berei-
che der normierten Längenausdehnung angefittet und gleichge-
setzt. Die erhaltenen Temperaturen sind in Tabelle 5.2 gezeigt. 
Terner et al. [139] haben bereits an TiAl-Legierungen gezeigt, 
dass diese gut mit DSC-Messungen in Übereinstimmung zu 
bringen sind.  
Vergleicht man für die binäre Legierung die Umwandlungstem-
peratur vom α2+γ- zum α+γ-Zweiphasengebiet so ergibt sich 
ein Unterschied von 85°C (TPD:1120°C; TTMA:1205°C) und für 
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das α+γ-Zweiphasengebiet zur α-Phase ein Unterschied von 
14°C (TPD:1287°C; TTMA:1311°C). Der erste Wert weist somit einen 
sehr großen Unterschied auf, was möglicherweise darauf zu-
rückzuführen ist, dass die TMA-Kurve bereits relativ früh 
von der Ausgleichsgeraden abweicht. Bei einem Vergleich der 
TMA-Kurven aller Ti-44Al-5X Legierungen (Abbildung 5.7d) 
zeigt nur die binäre Legierung ein so frühes Abknicken. Der 
zweite Wert passt identisch mit dem Wert aus der DSC-Mes-
sung überein. 
Tabelle 5.2 zeigt die errechneten Temperaturen der Ti-44Al-5X Legierungen 
zwischen den angegebenen Phasenübergängen 
Phasenübergang Ti-44Al -5Nb -5Ta -5Zr
(α2+γ)  (α+γ) 1205°C 1200°C 1166°C 1152°C 
(α+γ)  α 1311°C 1325°C 1298°C 1341°C 
Vergleicht man für die Ti-44Al-5Nb das Phasendiagramm 
und den DSC-Wert in Abbildung 5.3 mit denen der TMA, so 
ergibt sich ein Unterschied von 40°C (TPD: 1160°C; TTMA: 1200°C) 
und 24°C (TDSC: 1301°C; TTMA:1325°C). Bei dem Vergleich der 
Ti-44Al-5Ta TMA-Kurve mit den Werten aus Abbildung 5.4 
zeigt sich ein Unterschied von 26°C (TPD: 1140°C; TTMA: 1166°C) 
und 102°C (TDSC: 1196°C; TTMA:1298°C). Die Zr-haltige Legierung 
zeigt dagegen die gleiche Temperatur für den α+γ zu α Phasen-
übergang wie die DSC-Kurve (TDSC: 1341°C; TTMA:1341°C). Grund-
sätzlich lässt sich eine gute Übereinstimmung der TMA- und 
DSC-Messungen feststellen. Lediglich der Wert für die Legie-
rung mit Tantal stimmt nicht passend überein. Grund dafür 
könnte die relativ einfache Auswertemethode der TMA-Kurven 
sein. Allerdings können diese nur als Ergänzung zu den DSC-Er-
gebnissen gesehen werden. 
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5.4 Gitterparameter 
Ein ganz entscheidender physikalischer Parameter von Hoch-
temperaturwerkstoffen, ist die Gitterkonstante der einzelnen 
Phasen. Bei den volllamellaren Titanaluminiden spielen diese 
eine ganz herausragende Rolle, da die Mikrostruktur aus alter-
nierenden α2- und γ-Lamellen besteht und sich die Gitterkon-
stanten direkt auf die Eigenschaften wie das c/a-Verhältnis der 
γ-Phase oder die α2/γ-Gitterfehlpassung auswirkt.  
5.4.1 Gitterparameter bei Raumtemperatur 
Abbildung 5.8 zeigt die Beugungsdiagramme der vier Legierungen, die mit 
einer Wärmebehandlung von 1380°C für eine Stunde und anschließender Ab-
kühlrate von 5 K/min bei Raumtemperatur am DESY in Hamburg ermittelt 
wurden. Die gelben Vierecke symbolisieren Peaks der α2-Phase und die türki-
sen Kreise diejenigen der γ-Phase. 
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Ein Vergleich der in Abbildung 5.8 dargestellten Beugungs- 
diagramme zeigt deutliche Unterschiede in der Intensität der 
Peaks beziehungsweise deren Vorhandensein im Beugungsdia-
gramm. So ist zwar bei allen Legierungen der überlagerte Peak 
aus dem (002)-Reflex der α2-Phase und dem (111)-Reflex der 
γ-Phase deutlich zu erkennen, allerdings zeigt dieser in der 
Ti-44Al-5Ta Legierung nicht die stärkste Intensität - wie bei den 
anderen drei Legierungen. Des Weiteren ist bei der Ti-44Al-5Nb 
Legierung kein Peak für den (010)-Reflex der α2-Phase und den 
(001)-Reflex der γ-Phase zu erkennen, bei den restlichen drei  
Legierungen sind diese Reflexe jedoch deutlich identifizierbar. 
Grund für die Abweichung der Intensität vom idealen Beu-
gungsbild oder dem Fehlen von Peaks ist die sehr grobkörnige 
Mikrostruktur und die geringe Größe des untersuchten Proben-
volumens. Durch die geringe Anzahl an Kolonien ist es nicht 
möglich, sämtliche Beugungsbedingungen zu erfüllen und so-
mit ein komplettes Beugungsbild zu erzeugen. Für die Lage der 
Peaks und damit die Bestimmung der Gitterparameter ist die  
Intensität unerheblich, lediglich kann keine Aussage über den 
Phasenanteil aus den Synchrotronmessungen gemacht werden.  
Da für die Untersuchung der Legierungen verschiedene Wellen-
längen benutzt wurden, sind die Beugungsdiagramme über dem 
Netzebenenabstand und nicht über dem Beugungswinkel aufge-
tragen.  
Zur Veranschaulichung des Einflusses der weiteren Legierungs-
elemente auf die Gitterparameter, ist ein Ausschnitt jeder Legie-
rung mit dem (002)- und dem (020)-Peak der γ-Phase in Abbil-
dung 5.9 vergrößert dargestellt. Allein die Lage der Peaks und 
ihr Abstand zueinander zeigen deutlich, dass es zu einer Verän-
derung des mittleren Gitterparameters auf Grund der Hinzu-
gabe dritter Elemente kommt. 
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Abbildung 5.9 sind die vergrößerten (002)- und (020)-Peaks der γ-Phase 
für die vier Legierungen mit einer Abkühlrate von 5K/min Ti-44Al (a), 
Ti-44Al-5Nb (b), Ti-44Al-5Ta (c) und Ti-44Al-5Zr (d). Die gestrichelten Linien 
sollen schematisch die einzelnen Peaks andeuten. 
Untersuchungen von Sahu [140] an drei verschiedenen binären 
Legierungen (Ti-45Al/Ti-50Al/Ti-55Al) haben gezeigt, dass mit 
einer Änderung des Aluminiumgehaltes direkt eine Verände-
rung der Gitterparameter korreliert werden kann. Mit steigen-
dem Aluminiumgehalt können die Gitterparameter der γ-Phase 
und der c-Achse der α2-Phase gesenkt werden, wohingegen die 
Gitterkonstanten in der a-Achse der α2-Phase ihr Maximum bei 
Ti-50Al erreichen. 
Die binäre Legierung (Abbildung 5.9a) zeigt zwei deutlich zu 
unterscheidende Peaks, was schematisch durch die gestrichel-
ten Linien angedeutet werden soll. Mit der Zugabe von 
Niob (Abbildung 5.9b) wird der (020)-Peak nach links zu einem 
größeren Netzebenenabstand verschoben. Somit bewirkt die 
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Zugabe von 5 Atomprozent Niob eine Erhöhung des Gitterpara-
meters der a-Achse der γ-Phase. 
Zwar ist der Atomradius von Niob größer als der des substitu-
ierten Titans, allerdings ist der Gitterparameter in Intermetalli-
schen Phasen von den sich einstellenden Bindungsverhältnissen 
abhängig und nicht ausschließlich von den Atomradien der 
beteiligten Elemente [8,141–146]. In ihrer Arbeit nutzen Koizumi 
et al. [8] eine first principles pseudopotential method zur Berech-
nung der Bindungsverhältnisse von weiteren Elementen und 
deren Auswirkungen auf die Gitterparameter der α2- und 
γ-Phase. Dabei konnten sie zeigen, dass es durchaus zu einer 
Verringerung des Gitterparameters durch Zugabe von Legie-
rungselementen kommt, auch wenn diese einen größeren 
Atomradius als Titan und Aluminium aufweisen. Für Niob prog-
nostizierten sie eine sehr geringe Erhöhung des Gitterparme-
ters (siehe Abbildung 2.15), welches für die a-Achse zutrifft.  
Für den (020)-Peak erhöht sich der Netzebenenabstand im  
Gegensatz zum (002)-Peak, was einen geringeren Gitterparame-
ter der c-Achse in der γ-Phase bedeutet und nicht mit den  
Annahmen von Koizumi et al. [8] aus Abbildung 2.15 in Über- 
einstimmung ist. Diese Verringerung des Gitterparameters lässt 
sich mit der erläuterten Unabhängigkeit der Bindungsverhält-
nisse vom Atomradius der Legierungselemente erklären. Für die 
Abweichungen von den Ergebnissen von Koizumi et al.  [8] kann 
angeführt werden, dass es sich bei der Arbeit von Koizumi et al. 
um eine Simulation bei 0 K handelt, wodurch keinerlei thermi-
sche Effekte berücksichtigt werden. Des Weiteren wurde für  
den Einfluss der dritten Elemente eine 64-atomige Superzelle  
simuliert, die jeweils nur ein Legierungsatom in dieser Zelle und 
somit auch keine möglichen Wechselwirkungen der Legierungs-
elemente untereinander berücksichtigt. Auch werden die sich 
ausbildende Mikrostruktur und die in einem realen Werkstoff
vorhanden Defekte nicht berücksichtigt.  Einer  dieser  Defekte, 
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der in Titanaluminiden auftritt und die Gitterparameter beein-
flussen könnte, ist der Antistrukturdefekt [21,129,147]. Dies 
bedeutet, Titanatome besetzen Aluminiumplätze im Untergitter 
und umgekehrt, vor allem bei nicht-stöchiometrischen Zusam-
mensetzung nimmt deren Dichte bei erhöhten Temperaturen 
erheblich zu [129,147]. Somit ist die Legierungszusammenset-
zung auch entscheidend für die sich ergebenden Gitterparame-
ter.  
Für die Peaks der γ-Phase in der tantalhaltigen Legierung (Ab-
bildung 5.9b) können die gleichen Beobachtungen und Schluss-
folgerungen gezogen werden. Der Gitterparameter der a-Achse 
wird durch die Zugabe von Tantal erhöht, wohingegen der 
Werte für die c-Achse erniedrigt wird. Durch die Zugabe 
von Zirkonium (Abbildung 5.9c) kommt es zu einer deutlichen 
Verschiebung beider Peaks zu größeren Werten des Netzebe-
nenabstandes und damit zu größeren Werten der Gitterparame-
ter. Die absoluten Werte der Gitterparameter bei Raumtempe-
ratur für die α2-Phase und die γ-Phase sind in Tabelle 5.3 gezeigt. 
Tabelle 5.3 listet die einzelnen Gitterparameter der α2- und γ-Phase in a- und 
c-Richtung für alle vier untersuchten Legierungen auf, welche bei 1380 °C für
eine Stunde wärmebehandelt und mit 5 K/min abgekühlt wurden.
Legierung [at%.] 𝑎𝛾 [Å] 𝑐𝛾 [Å] 𝑎𝛼2 [Å] 𝑐𝛼2 [Å]
Ti-44Al 3,9882 4,0681 5,7595 4,6380 
Ti-44Al-5Nb 4,0132 4,0612 5,7509 4,6588 
Ti-44Al-5Ta 4,0125 4,0549 5,7803 4,6271 
Ti-44Al-5Zr 4,0484 4,0731 5,7864 4,6376 
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Vergleicht man die in Abbildung 5.10 dargestellten, gemessenen 
Werte der Legierungen, ist eine Zunahme des Gitterparameters 
der a-Achse der γ-Phase für alle drei Legierungselemente festzu-
stellen. Das Legierungselement, dass am stärksten den Gitterpa-
rameter in dieser Richtung verändert ist Zirkonium, was in guter 
Übereinstimmung mit den von Koizumi et al. [8] gemachten 
Simulationen ist, insbesondere wenn man das theoretische Ver-
teilungsverhalten des Zirkoniums berücksichtigt, welches zu 2/3 
in die γ-Phase gehen soll [7]. 
Abbildung 5.10 zeigt die experimentell gemessenen Gitterparameter in a- und 
c-Richtung der vier Ti-44Al-5X Legierungen mit gleicher Abkühlrate für die
γ-Phase (a) und die α2-Phase (b).
Auch die c-Achse in der γ-Phase weist in der Ti-44Al-5Zr den 
höchsten Wert auf und ist somit in guter Übereinstimmung 
zu den aufgezählten Literaturquellen. Für Niob und Tantal 
wird entsprechend Abbildung 2.15 ein größerer Einfluss auf die 
c-Achse als auf die a-Achse der γ-Phase vermutet, die Untersu-
chungen zeigen jedoch ein gegenteiliges Verhalten. Betrachtet
man die Gitterparameter für die α2-Phase, so bewirken sowohl
Tantal als auch Zirkonium eine Erhöhung des Gitterparameters
in der a-Achse, was in guter Übereinstimmung zur Literatur ist.
Dass beide Legierungselemente einen ähnlich großen Einfluss
haben, obwohl die Zugabe von Zirkonium deutlich stärker den
Gitterparameter verändern sollte, liegt am Verteilungsverhalten
der Elemente. Tantal soll sich nach Literaturangaben zu 2/3 in
der α2-Phase verteilen und damit sollten statistisch gesehen
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doppelt so viele Tantalatome in der α2-Phase sein als bei der 
Legierung mit Zirkonium [7]. Lediglich bei Niob muss eine Ver-
ringerung des Gitterparameters in der a-Achse festgestellt wer-
den, obwohl auch hier eine Zunahme erwartet wird. Der Grund 
für den geringeren Wert im Vergleich zur binären Legierung 
muss ebenfalls mit den Bindungsverhältnissen und dem Auftre-
ten von Antistrukturdefekten auf Grund der nicht stöchiometri-
schen Zusammensetzung der Legierungen in Zusammenhang 
stehen. Gleiches gilt für die Abweichungen in der c-Achse der 
α2-Phase. Durch die Zugabe von Zirkonium kommt es nahezu 
zu keiner Veränderung des Gitterparameters und die Zugabe 
von Tantal bewirkt ein Absinken des Parameters. Nur Niob ver-
größert den Wert der c-Achse in der α2-Phase. 
Mittels Formel 13 und 14, kann der theoretische Gitterparameter 
der Legierungen mit Niob, Tantal und Zirkonium berechnet 
werde. Diese theoretischen Gitterparameter für die beiden Pha-
sen sind in Tabelle 2.1 aufgelistet. Insgesamt kann festgestellt 
werden, dass für Zirkonium die von Koizumi et al. [8] erwartete 
Auswirkung auf die Gitterparameter weitgehend bestätigt, wo-
hingegen bei Tantal ein Abweichen von den theoretisch erwar-
teten Werten in den c-Achsen der Intermetallischen Phasen 
auftritt. Bei Niob stimmen die experimentell gemessenen Werte 
mit den theoretischen für die a-Achse der γ-Phase und der 
c-Achse der α2-Phase überein und zeigen geringe Abweichungen
für die anderen beiden Werte. Grund dafür können die bereits
aufgeführten Randbedingungen von Koizumi et al. [8], ein Ab-
weichen von den angenommen Verteilungsverhalten der dritten
Elemente oder die nicht stöchiometrische Zusammensetzung
der Legierung und eine hohe Dichte von Antistrukturdefekte
sein.
Ein Vergleich der gemessenen Gitterparameter der γ-Phase der 
binären Ti-44Al Legierung mit experimentellen Werten aus 
anderen Arbeiten ist in Tabelle 5.4 gezeigt.  
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Tabelle 5.4 vergleicht die Gitterparameter der γ-Phase mit vier anderen 
binären Legierungen aus der Literatur 
a-Achse der
γ-Phase / Å 
c-Achse der
γ-Phase / Å 
Quelle Legierung 
3,9882 4,0681 Diese Arbeit Ti-44Al 
3,975 4,068 Tanaka et al. 
[148] 
Ti-56Al 
4,002 4,080 Tetsui [149] Ti-50Al 
3,993 4,079 Kawabata et 
al. [35] 
Ti-44Al 
Die Untersuchungen von Tanaka et al. [148] geschahen an 
einer Ti-56Al, die Tetsui [149] an einer Ti-50Al und die von 
Kawabata et al. [35] an einer Ti-44Al Legierung. Dennoch zeigen 
alle Legierungen eine relativ gute Übereinstimmung mit den in 
dieser Arbeit gemessenen Werten. 
Die Werte der α2-Phase der binären Ti-44Al Legierung können 
ebenfalls mit anderen Arbeiten verglichen werden, siehe Tabelle 5.5. 
Tabelle 5.5 vergleicht die Gitterparameter der α2-Phase binärer TiAl-Legier-
ungen dieser Arbeit mit Literaturwerten 
a-Achse der
α2-Phase / Å 
c-Achse der
α2-Phase / Å 
Quelle Legierung 
5,7595 4,6380 Diese Arbeit Ti-44Al 
5,780 4,640 Shashikala et 
al. [150] 
Ti-25Al 
5,7632 4,6645 Kanani et al. 
[151] 
Ti-25Al 
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Beim Vergleich der experimentellen Werten mit einer Ti-25Al 
Legierung von Shashikala et al. [150] kann festgestellt werden, 
dass diese in der c-Achse sehr gut übereinstimmen. Die simu-
lierten Werte von Kanani et al. [151] zeigen dafür in der a-Achse 
eine sehr gute Übereinstimmung.  
Vergleicht man den Einfluss der Legierungselemente auf die 
Gitterparameter, so wurde in der γ-Phase für die Zugabe von 
5 at%. Niob eine leichte Zunahme in der c-Achse [149] oder eine 
minimale Erhöhung des Gitterparameters in beiden Richtungen 
bei einem Gehalt von 6 at%. festgestellt [35]. Messungen von 
Lapin et al. [57] an einer Ti-46Al-8Ta zeigen mit aγ= 4,0199 Å, 
cγ= 4,0628 Å, aα2= 5,7758 Å und cα2= 4,6555 Å ähnliche Werte 
im Vergleich mit der Ti-44Al-5Ta. Die Gitterparameter in der 
γ-Phase sind entsprechend dem höheren Legierungselementge-
halt auch höher. Interessanterweise ist der Wert der c-Achse in 
der γ-Phase mit 8 at%. Tantal allerdings immer noch geringer 
als derjenige der binären Legierung in dieser Arbeit. Durch die-
sen Vergleich und die vorherige Einordnung der Gitterparame-
ter der binären Legierung mittels Literaturwerten bestätigen 
sich die ermittelten Werte in dieser Arbeit. Lediglich der Wert 
für die c-Achse der α2-Phase in der Literatur ist erheblich höher 
und stimmt auch in dieser Arbeit nicht mit dem theoretisch 
erwarteten Wert überein. Die Zugabe von 6 at%. Zirkonium 
soll nach Kawabata et al. [35] eine Verringerung des Gitterpara-
meters sowohl in der a-Achse als auch der c-Achse der γ-Phase 
bedingen. Allerdings steht dies in erheblichem Widerspruch 
zu den in dieser Arbeit gemachten Ergebnissen und den von 
Koizumi et al. [8] durchgeführten Simulationen.  
Da die durchgeführten Untersuchungen alle mit gleicher Ab-
kühlrate von 5 K/min absolviert wurden, ergeben sich für die 
vier Legierungen unterschiedliche Lamellenabstände. Deshalb 
wurden auch Untersuchungen bei Raumtemperatur an den vier 
Legierungen mit gleichem α2/γ-Grenzflächenabstand betrach-
tet. Dazu werden die in Kapitel 4.4 ermittelten Abkühlraten für 
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einen äquivalenten α2/γ-Grenzflächenabstand der Legierungen 
verwendet. Die Bestimmung der Gitterparameter mit gleichem 
α2/γ-Grenzflächenabstand erfolgt analog zu denen mit gleicher 
Abkühlrate und die gemessenen Gitterparameter sind in 
Tabelle 5.6 dargestellt.  
Tabelle 5.6 listet die Gitterparameter der untersuchten Legierungen auf, 
welche bei 1380 °C für eine Stunde wärmebehandelt und anschließend mit 
8,8 K/min für die binäre Ti-44Al, 4,2 K/min für die Ti-44Al-5Nb, 1,6 K/min für 
die Ti-44Al-5Ta und 7,3 K/min für die Ti-44Al-5Zr abgekühlt wurden. 
Legierung [at%.]  𝑎𝛾 [Å] 𝑐𝛾 [Å] 𝑎𝛼2 [Å] 𝑐𝛼2 [Å]
Ti-44Al 3,9980 4,0629 5,7534 4,600 
Ti-44Al-5Nb 4,0138 4,0694 5,7644 4,6377 
Ti-44Al-5Ta 4,0089 4,0601 5,7596 4,6374 
Ti-44Al-5Zr 4,0447 4,0793 5,7819 4,6522 
Die so ermittelten Gitterparameter weichen geringfügig von  
denen mit gleicher Abkühlrate ab und sind in Abbildung 5.11  
grafisch dargestellt. Die Abweichung der Gitterparameter zwi-
schen den beiden Messungen befindet sich bei jedem Parameter 
im unteren Promillebereich und beträgt im Mittel 0,18 %. Ver-
gleicht man beispielsweise die absoluten Werte der Gitter- 
konstanten der Ti-44Al-5Zr Legierung, die mit 5 K/min und  
die mit 7,3 K/min abgekühlt wurden, so zeigt sich ein minimaler 
Anstieg der Werte in der a-Achse um 0,0037 Å (γ-Phase) bezie-
hungsweise um 0,0045 Å (α2-Phase) und ein geringer Wert  
in der c-Achse um 0,0062 Å (γ-Phase) beziehungsweise um 
0,0146 Å (α2-Phase). Die beobachteten Veränderungen in den 
Gitterparametern sind sehr gering und folgen keinem Trend.  
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Die Unterschiede in den Gitterkonstanten sind geringer als die 
Abweichungen zu den Literaturwerten, welche diskutiert wur-
den. Als Grund für die Abweichung der beiden Messungen bei 
Raumtemperatur kann erneut die sehr grobkörnige Mikrostruk-
tur der untersuchten Proben und dem damit verbundenen 
Abweichungen vom idealen Beugungsbild angeführt werden. 
Anstatt durchgängiger Debye-Scherrer Ringe sind einzelne Re-
flexe zu erkennen. Zwar ist die Intensität der Peaks unerheblich 
für die Bestimmung des Gitterparameters, allerdings könnten 
die sehr geringen Abweichungen zwischen den beiden Messun-
gen wahrscheinlich noch weiter verringert werden, wenn genü-
gend Körner die Beugungsbedingungen erfüllen würden. 
Abbildung 5.11 zeigt die Gitterparameter der γ-Phase und der α2-Phase für die 
vier untersuchten Legierungen mit äquivalentem α2/γ-Grenzflächenabstand 
bei Raumtemperatur.  
5.4.2 Gitterfehlpassung bei Raumtemperatur 
Durch die Bestimmung der Gitterparameter der beiden auftre-
tenden Intermetallischen Phasen kann auch die Gitterfehlpas-
sung zwischen diesen beiden alternierenden Phasen berechnet 
werden. Für die Berechnung der Gitterfehlpassung der experi-
mentellen Werte in [110]- und [101]-Richtung, werden ebenfalls 
die Gleichung 2 und 3 verwendet.  
Die Werte der mit 5 K/min abgekühlten Legierungen sind in 
Abbildung 5.12a für die beiden Richtungen dargestellt. So weisen 
alle vier Legierungen den höheren Gitterfehlpassungswert in der 
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[110]-Richtung auf, was mit der tetragonalen Verzerrung der 
γ-Phase zu erklären ist. Die Werte der c-Achse sind bei allen vier 
Legierungen größer als diejenigen der a-Achse. Da für die 
[101]-Richtung nicht nur die a-Achse, sondern auch die c-Achse 
berücksichtigt werden muss, kommt es zu geringeren Werten in 
dieser Richtung. In der [110]-Richtung weist die binäre Legierung 
den größten Wert auf, gefolgt von der Legierung mit Tantal. 
Bei der [101]-Richtung ist die Reihenfolge vertauscht. Bei den 
anderen beiden Legierungen zeigt die Ti-44Al-5Zr den gerings-
ten Wert in der [110]-Richtung und die Ti-44Al-5Nb in der 
[101]-Richtung.  
In Abbildung 5.12b werden die Mittelwerte der Gitterfehlpas-
sung aus den experimentellen Werte mit den theoretisch errech-
neten Werten (Abbildung 2.15) verglichen. Die binäre Legierung 
zeigt eine höhere mittlere Gitterfehlpassung als sie theoretisch 
errechnet wurde. Grund hierfür sind die unterschiedlichen 
Gitterparameter, die bereits diskutiert und in die Literatur 
eingeordnet wurden. Des Weiteren kann es durch die nicht stö-
chiometrische Legierungszusammensetzung der untersuchten 
Legierung zu weiteren Abweichungen kommen [140].  Die Le-
gierung mit Niob hat eine geringere Gitterfehlpassung als die 
Berechnungen ergaben, wohingegen die Legierung mit Tantal 
eine sehr gute Übereinstimmung in der mittleren theoretisch 
berechneten Gitterfehlpassung zeigt. Die Zugabe von Zirkonium 
wurde in der theoretischen Berechnung etwas überschätzt und 
ist in den Experimenten niedriger. 
Die theoretischen Überlegungen zeigen eine Erhöhung der 
Gitterfehlpassung durch die Zugabe von Niob und Tantal und 
eine Verringerung durch Zirkonium. Die experimentellen Un-
tersuchungen zeigen dagegen eine etwa gleichgroße mittlere 
Gitterfehlpassung von 1,59 % bei der binären Ti-44Al und 
der Ti-44Al-5Ta. Die Ti-44Al-5Nb weist mit 1,03 % bereits 
eine deutlich geringere Gitterfehlpassung auf. Die deutlich ge-
ringste Gitterfehlpassung mit 0,91 % allerdings wurde für die 
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Ti-44Al-5Zr gefunden. Die Gitterfehlpassung stellt eine der 
wichtigsten Einflussgrößen bei volllamellaren Titanaluminiden 
dar und spielt eine entscheidende Rolle für die mechanischen 
Eigenschaften [36–39,45].  
Abbildung 5.12 stellt die Gitterfehlpassung der vier Legierungen mit einer Wär-
mebehandlung von 1380°C/1h und einer Abkühlrate von 5 Kmin-1 dar. Auf 
Grund der tetragonal verzerrten γ-Phase ergeben sich unterschiedliche Gitter-
fehlpassungen in [110]- und [101]-Richtung (a). Der Mittelwert aus den beiden 
Richtungen (b) ist ebenfalls gezeigt und mit den theoretischen Werten aus 
Kapitel 2.2 (Abbildung 2.15) verglichen.  
In Abbildung 5.13 sind die Gitterfehlpassungen in [110]- und 
[101]-Richtung für die Legierungen mit einem äquivalentem 
α2/γ-Grenzflächenabstand und ein Vergleich der Gitterfehlpas-
sungen zwischen den Legierungen mit gleicher Abkühlrate und 
denen mit äquivalentem α2/γ-Grenzflächenabstand dargestellt.  
Wie schon bei den Untersuchungen mit gleicher Abkühlrate, 
zeigt sich auch hier bei den Messungen mit äquivalentem 
α2/γ-Grenzflächenabstand, dass die Gitterfehlpasssung in der 
[110]-Richtung bei allen Legierungen höher ist als die in 
[101]-Richtung. Die binäre Legierung hat in beiden Richtungen 
die höchste Gitterfehlpassung, die Ti-44Al-5Zr in beiden Rich-
tungen die geringsten Werte. Die Legierungen mit Niob und 
Tantal sind in beiden Richtungen fast gleich. 
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Abbildung 5.13 stellt die Gitterfehlpassung in die [110]- und [101]-Richtung der 
vier Legierungen mit einer Wärmebehandlung von 1380°C/1h und unterschied-
lichen Abkühlraten für einen äquivalenten α2/γ-Grenzflächenabstand dar (a). 
Die sich ergebenen Gitterfehlpassungen der vier Legierungen bei gleicher 
Abkühlrate und äquivalentem α2/γ-Grenzflächenabstand (b) sind ebenfalls 
dargestellt. 
In Abbildung 5.13b sind die mittleren Gitterfehlpassungen der 
Legierungen mit gleicher Abkühlrate und die mit äquivalentem 
α2/γ-Grenzflächenabstand gegenübergestellt. Die binäre Legie-
rung weist mit 1,35 % den höchsten Gitterfehlpassungswert 
auf, analog zu den Untersuchungen mit gleicher Abkühlrate. 
Den zweitgrößten Wert zeigt ebenfalls die Legierung mit Tantal 
als zusätzliches Legierungselement. Allerdings ist der Wert mit 
1,27 % deutlich geringer als bei den vorherigen Untersuchungen 
und im Gegensatz zu den Untersuchungen mit gleicher Abkühl-
rate zeigt sich ein wahrnehmbarer Unterschied zu der Gitter-
fehlpassung der binären Legierung. Die Gitterfehlpassung der 
Ti-44Al-5Nb abgekühlt mit 4,2 Kmin-1 ist im Vergleich zu der Le-
gierung mit 5 Kmin-1 Abkühlrate mit 1,20 % geringer. Mit 0,86 % 
Gitterfehlpassung ist die Legierung mit Zirkonium erneut dieje-
nige Legierung mit der geringsten α2/γ-Gitterfehlpassung.  
Die Untersuchungen der Legierungen mit gleicher Abkühlrate 
als auch mit gleichem α2/γ-Grenzflächenabstand zeigen in ihrer 
Tendenz die gleiche Reihenfolge der Gitterfehlpassung. Der 
leichte Unterschied in der Gitterfehlpassung ist auf die leichten 
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unterschiedlichen Gitterkonstanten der beiden Versuchsreihen 
zurückzuführen.  
Dennoch lässt sich auch hier der Einfluss der Legierungsele-
mente auf die Gitterfehlpassung bestätigen. So weist die binäre 
Legierung bei beiden Messungen die höchste Gitterfehlpassung 
auf. Auch die Reihenfolge der Legierungen mit drei Elementen 
ist qualitativ gleich. Tantal verringert die Gitterfehlpassung 
geringfügig, wohingegen Niob in beiden Messreihen eine Ver-
ringerung der Gitterfehlpassung bewirkt. Den deutlichsten Ein-
fluss auf die Gitterfehlpassung in beiden Messungen zeigte Zir-
konium, durch dessen Zugabe immer der geringste Gitterfehl-
passungswert errechnet wurde. 
5.4.3 Tetragonale Verzerrung bei Raumtemperatur 
Die γ-Phase weist durch ihre L10-Struktur und der schichtweißen 
Anordnung der Titan- und Aluminiumatome eine tetragonale 
Einheitszelle auf. Diese Verzerrung wurde für alle vier unter-
suchten Legierungen bestätigt, da eindeutig zwei verschiedene 
Gitterparameter für die γ-Phase in allen Legierungen bestimmt 
werden konnten. Dennoch gibt es einen erheblichen Unter-
schied in dieser tetragonalen Verzerrung der Legierungen mit 
drei Elementen gegenüber der binären Legierung.  
In Abbildung 5.14 ist das c/a-Verhältnis der untersuchten Legie-
rungen dargestellt. Als Vergleich ist eine würfelförmige Ein-
heitszelle, welche eine c/a-Verhältnis von 1 aufweist, und eine 
tetragonal verzerrte Einheitszelle, mit einem c/a-Verhältnis 
größer 1, gezeigt. Bei den untersuchten Titanaluminiden mit 
einer Abkühlrate von 5 Kmin-1 hat die binäre Legierung mit 
einem c/a-Verhältnis von 1,0199 eine Verzerrung von 1,99 % und 
damit das höchste c/a-Verhältnis. Durch Niob verringert sich 
die tetragonale Verzerrung auf 1,20 % und durch die Zugabe von 
Tantal auf 1,06 %. Die Zugabe von Zirkonium bewirkt ein Absin-
ken 0,61 % und damit den geringsten gemessenen Wert aller vier 
Legierungen.  
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Abbildung 5.14 zeigt das c/a-Verhältnis der γ-Phase für die vier volllamellaren 
Legierungen, einmal bestimmt mit gleicher Abkühlrate und einmal mit äqui-
valentem α2/γ-Grenzflächenabstand (a). Ein c/a-Verhältnis von 1 entspricht 
einem Würfel (b), wohingegen mit steigendem Wert die Tetragonalität 
zunimmt (c).  
Die Zugabe der Legierungselemente verringert somit die tetra-
gonale Verzerrung, dennoch bleibt diese für alle Legierungen in 
der γ-Phase bestehen. Die tetragonale Verzerrung wirkt sich auf 
das Verformungsverhalten der γ-Phase aus und ist auch eine 
Einflussgröße, welche die mechanischen Eigenschaften der Le-
gierungen bestimmt [152,153]. Durch die tetragonale Verzerrung 
verändern sich die aktiven Gleitsysteme, da sich die Bindungs-
verhältnisse zwischen den Atomen verändern und somit wird 
die Versetzungsbewegung innerhalb der γ-Phase erschwert. 
Eine Reduzierung des c/a-Verhältnisses hin zu Werten um 1 und 
somit einer würfelförmigeren Einheitszelle, erhöht somit prinzi-
piell die Duktilität der Legierung. 
Errechnet und vergleicht man die Verzerrung mit denen aus der 
Literatur, so weisen die Werte von Tanaka et al. [148] mit 
2,34%  (Ti-56Al) und Koizumi et al. [8] mit 2,54 % (Simula-
tion Ti-50Al) deutlich höhere Werte für die binäre Legierung 
auf. Der Wert von Kawabata et al. [35] liegt mit 1,85 % für die 
binäre Legierung (Ti-44Al) leicht darunter. Vergleichbar zu 
der in dieser Arbeit festgestellten Verringerung des c/a-Verhält-
nisses durch die Zugabe von Niob, konnte dies ebenfalls von 
Kawabata et al. [35] festgestellt werden. Untersuchungen von 
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Lapin et al. [57] ergaben für eine Ti-56Al-8Ta-Legierung ein 
c/a-Verhältnis von 1,07 %, was in sehr guter Übereinstimmung 
zu den in dieser Arbeit erzielten Ergebnissen ist. Shu et al. [142] 
kommen in ihren Simulationen ebenfalls zu dem Ergebnis, dass 
Zirkonium die Tetragonalität der γ-Phase senkt. Somit stehen 
die gemachten Ergebnisse in sehr guter Übereinstimmung mit 
Daten aus der Literatur.  
Die tetragonale Verzerrung der vier Legierungen mit gleichem 
α2/γ-Grenzflächenabstand weißen mit einem Wert von 1,62 % 
für die binäre Ti-44Al, 1,39 % für die Ti-44Al-5Nb, 1,28 % für die 
Ti-44Al-5Ta und 0,85 % für die Ti-44Al-5Zr die gleiche Reihen-
folge auf wie bei den Untersuchungen der Legierungen mit glei-
cher Abkühlrate. Der Unterschied in den absoluten Werten ist 
auf die unterschiedlichen Gitterparameter der beiden unter-
suchten Versuchsreihen zurückzuführen. Somit bewirken alle 
drei Elemente eine Verringerung des c/a-Verhältnisses. 
5.4.4 Gitterfehlpassung und tetragonale Verzerrung bei 
erhöhten Temperaturen 
Da es sich bei den untersuchten Legierungen um Hochtempera-
turwerkstoffe handelt, ist es wichtig zu wissen, wie sich die Ma-
terialeigenschaften mit der Temperatur verändern. Um eine 
mögliche Veränderung der Gitterfehlpassung und des c/a-Ver-
hältnisses mit steigender Temperatur zu untersuchen, wurden 
die Gitterparameter der Legierungen bei 750°C und 900°C eben-
falls bestimmt. Die experimentell bestimmten Gitterparameter 
bei 750°C und 900°C sind in Tabelle 5.7 aufgelistet.  
Die Ergebnisse der errechneten Gitterfehlpassungen sind in 
Abbildung 5.15 aufgetragen. Dabei ist diese in [110]- und in 
[101]-Richtung (Abbildung 5.15a), sowie die mittlere Gitterfehl-
passung über der Temperatur (Abbildung 5.15b) aufgetragen. 
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Tabelle 5.7 listet die einzelnen Gitterparameter der α2- und γ-Phase in a- und 
c-Richtung für die Legierungen mit drittem Element bei 750°C und 900°C auf.
Legierung [at%.] 𝑎𝛾 [Å] 𝑐𝛾 [Å] 𝑎𝛼2 [Å] 𝑐𝛼2 [Å]
750°C 
Ti-44Al-5Nb 4,0451 4,0958 5,7957 4,6880 
Ti-44Al-5Ta 4,0485 4,0956 5,8177 4,6524 
Ti-44Al-5Zr 4,0853 4,1036 5,8359 4,6919 
900°C 
Ti-44Al-5Nb 4,0589 4,1066 5,8153 4,7047 
Ti-44Al-5Ta 4,0585 4,1068 5,8245 4,6803 
Ti-44Al-5Zr 4,0958 4,1115 5,8493 4,6919 
Es zeigt sich, dass für alle Legierungen mit drei Elementen die 
Werte in der [110]-Richtung deutlich höher sind als diejenigen in 
[101]-Richtung. Dies ist in guter Übereinstimmung mit den bei 
Raumtemperatur gemachten Ergebnissen. Betrachtet man die 
Mittelwerte aus den beiden Richtungen so kann festgestellt wer-
den, dass es trotz der Zunahme der Gitterkonstanten mit der 
Temperatur zu keiner signifikanten Veränderung der Gitterfehl-
passung für die Ti-44Al-5Nb und die Ti-44Al-5Zr kommt.  
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Abbildung 5.15 stellt die Gitterfehlpassung über der Temperatur dar. Sowohl 
für die zwei verschiedenen Richtungen (a), als auch für die mittlere Gitterfehl-
passung (b). 
Die Ti-44Al-5Ta dagegen zeigt eine Verringerung der Gitterfehl-
passung bei höheren Temperaturen. Dennoch ist der Gitterfehl-
passungswert über den betrachteten Temperaturbereich für 
die Legierung mit Tantal immer am höchsten, gefolgt von der 
Legierung mit Niob und der Legierung mit Zirkonium.  
Da die Zugabe von weiteren Elementen die Bindungsverhält-
nisse und somit auch die thermische Ausdehnung beeinflusst, 
kann es sein, dass dies bei Tantal deutlich ausgeprägter ist 
als bei den beiden Legierungselementen Niob und Zirkonium. 
Allerdings kann es auch ein Effekt der sehr geringen Unter-
schiede im Gitterparameter der Legierungen sein. Wie sich 
bei der Bestimmung der thermischen Ausdehnungskoeffizien-
ten mittels der Gitterparameter zeigt (Tabelle 5.8), hat die 
Ti-44Al-5Ta in der a-Achse der α2-Phase eine deutliche Abwei-
chung zu Ti-44Al-5Nb und Ti-44Al-5Zr. Da für die Gitterfehlpas-
sung, gemäß Formel 2 und 3, allerdings die [110]- und [101]-Rich-
tungen der γ-Phase mit der a-Achse der α2-Phase in Bezug ge-
setzt werden, könnte dies ebenfalls ein Grund für die Abnahme 
der Gitterfehlpassung über der Temperatur sein. Zur genaueren 
Bestimmung müssten weitere Synchrotronmessungen der Le-
gierungen bei verschiedenen Temperaturen folgen.  
104 
5  Thermophysikalischen Eigenschaften der α2/γ-Legierungen 
Grundsätzlich bleibt allerdings festzustellen, dass die Ti-44Al-5Ta 
die höchste Gitterfehlpassung bei allen gemessenen Temperatu-
ren hat.  
Abbildung 5.16 zeigt die tetragonale Verzerrung der drei Legierungen mit 
Niob, Tantal und Zirkonium mit der Temperatur. 
Betrachtet man das c/a-Verhältnis über der Temperatur, so 
ergeben sich die in Abbildung 5.16 dargestellten Werte. Die 
Ti-44Al-5Nb weist mit 1,25 % bei 750°C beziehungsweise 1,18 % 
bei 900°C eine leichte Abweichung zu höheren beziehungsweise 
niedrigeren Verzerrung von 1,20 % bei Raumtemperatur auf. 
Diese geringe Veränderung des c/a-Verhältnisses deutet auf eine 
gleichbleibende tetragonale Verzerrungen mit steigender Tem-
peratur hin. Bei der Ti-44Al-5Ta sind die Veränderung in der 
Verzerrung der γ-Phase mit 1,16 % bei 750°C und 1,19 % bei 900°C 
gering, allerdings scheint das c/a-Verhältnis leicht zuzunehmen 
mit steigender Temperatur. Anders stellt sich dies bei der 
Betrachtung der tetragonalen Verzerrung in der Ti-44Al-5Zr 
dar. Diese sinkt von 0,61 % bei Raumtemperatur auf 0,45 % bei 
750°C und 0,31 % bei 900°C stetig ab.  
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Mittels der Gitterparameter bei 900°C und denen bei Raumtem-
peratur können die Ausdehnungskoeffizienten der einzelnen 
Phasen errechnet werden. Diese sind in Tabelle 5.8 aufgelistet. 
Tabelle 5.8 zeigt die errechneten Ausdehnungskoeffizienten der drei voll-
lamellaren Legierungen mit Niob, Tantal und Zirkonium mittels der Gitter-
parameter bei 25°C und 900°C. 
Legierungs-
element
/ at%. 
Ausdeh-
nungs-
koeffi-
zient 𝑎𝛾 / 
10-6 °C-1
Ausdeh-
nungs-
koeffi-
zient 𝑐𝛾 / 
10-6 °C-1
Ausdeh-
nungs-
koeffi-
zient 𝑎𝛼2/
10-6 °C-1
Ausdeh-
nungs-
koeffi-
zient 𝑐𝛼2 /
10-6 °C-1
-5Nb 13,01 12,78 12,79 12,60 
-5Ta 13,10 14,63 8,73 13,14 
-5Zr 13,38 10,78 12,42 13,38 
Es ist klar zu sehen, dass die errechneten Ausdehnungskoeffi-
zienten nicht mit den Ausdehnungskoeffizienten aus der Litera-
tur mit 9,77·10-6 °C-1 [137] für die γ-Phase und 5,70·10-6 °C-1 [138] 
für die α2-Phase oder denen für die gesamte Legierung in Kapi-
tel 5.3 übereinstimmen. Als Grund für die Abweichungen kann 
angeführt werden, dass zur Berechnung die Differenz der Gitter-
parameter zwischen 25°C und 900°C normiert auf den Gitterpa-
rameter bei Raumtemperatur durch die Temperaturdifferenz 
gebildet wird und sich somit selbst geringste Unterschiede 
im Gitterparameter stark auf den Ausdehnungskoeffizienten 
auswirken. Für eine exaktere Bestimmung der thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten wären deutlich mehr Gitterparameter 
über verschiedene Temperaturen nötig. 
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6 Diffusion und Mischkristallhärtung 
Da auch die mechanischen Eigenschaften bei hohen Tempera-
turen maßgeblich durch das Verformungsverhalten in der 
γ-Phase bestimmt werden, sollen des Weiteren die Mischkris-
tallhärtung der drei Legierungselemente in der γ-Phase unter-
sucht werden. 
6.1 Bestimmung der 
Interdiffusionskoeffizienten
Die zu untersuchenden einphasigen Ti-54Al-5X Legierungen 
wurden entsprechend den in Kapitel 4.2 gemachten Ergebnissen 
wärmebehandelt, um eine gleiche mittlere Korngröße bei allen 
vier Legierungen einzustellen und somit den Einfluss der Korn-
grenzen auf die Bestimmung der Diffusionskoeffizienten zu 
minimieren.  
Die Grenzfläche zwischen den beiden Hälften ist durch eine 
Ansammlung an Poren gekennzeichnet. Bei diesen Poren han-
delt es sich um Kirkendallporen, welche aus den unterschiedli-
chen Diffusionskoeffizienten der beteiligten Elemente resultie-
ren [79,154]. Auf der binären Seite kann die Diffusion schneller 
ablaufen, da Titan schneller auf dem Titanuntergitter in der 
γ-Phase diffundiert als Niob [66,67]. Somit entstehen auf der 
binären Seite Leerstellen, die sich zusammenlagern können 
und die Kirkendallporen bilden. Diese haben keinerlei Einfluss 
auf die Untersuchung der Interdiffusionszone und sind keine 
Hindernisse zur Bestimmung des Interdiffusionskoeffizienten.  
Die Konzentrationsmessungen werden, wie in Abbildung 6.1a, 
über dem Abstand zur Grenzfläche aufgetragen. Es ergeben 
sich für alle Temperaturen die erwarteten S-förmigen Kurven-
verläufe für die Legierungselementkonzentration. Der geringfü-
gig höhere Niobanteil ist auf vorhandene Seigerungen in den 
Legierungen zurückzuführen. Diese Seigerungen entstehen im 
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Herstellungsprozess der Legierungen und die anschließende 
Wärmebehandlung von 225 Minuten bei 1380°C ist nicht ausrei-
chend, um diese restlos aufzulösen. Analog zu dem in Kapitel 4.3 
beschriebenen Verhalten kommt es auch hier auf Grund der 
unterschiedlichen Löslichkeit von Niob in der γ-Phase und der 
Schmelze zu Seigerungen während des Erstarrungsprozes-
ses [118]. Somit verbleiben Seigerungen im Bereich bis zu einem 
halben Atomprozent über der nominellen Zusammensetzung 
im Material. Diese wirken sich jedoch kaum auf die Bestimmung 
des Interdiffusions- oder den Mischkristallhärtungskoeffizien-
ten aus, da die Sauer-Freise Methode auf der Steigungsänderung 
des Konzentrationsprofils beruht.   
Abbildung 6.1 zeigt die Niobkonzentration über dem Abstand zur Grenzfläche 
für die Ti-54Al/Ti-54Al-5Nb Diffusionspaare bei 1200°C, 1250°C und 1300°C (a). 
Mittels der Sauer-Freise Methode kann aus diesen Konzentrationskurven der 
Interdiffusionskoeffizient errechnet werden (b). 
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In Abbildung 6.1 sind die Interdiffusionskoeffizienten der 
Ti-54Al/Ti-54Al-5Nb Diffusionspaare für die Temperaturen 
1200°C, 1250°C und 1300°C über der Konzentration von Niob auf-
getragen. Diese sind mittels der Sauer-Freise Methode ermittelt 
worden.  
Abbildung 6.2 stellt den Konzentrationsverlauf des Ti-54Al/Ti-54Al-5Ta Diffu-
sionspaares bei 1200°C und 1300°C für Tantal (a) und die errechneten Interdif-
fusionskoeffizienten (b) dar. 
Die beschriebene Vorgehensweise wird ebenfalls für die 
Ti-54Al/Ti-54Al-5Ta Diffusionspaare verwendet, deren Konzen-
trationsverlauf und Interdiffusionskoeffizienten in Abbildung 6.2 
dargestellt sind. Ähnlich den niobhaltigen Diffusionspaaren 
scheint die Wärmebehandlung ebenfalls nicht ausgereicht zu 
haben, um die im Herstellungsprozess entstandenen Seigerun-
gen zu homogenisieren.  Dadurch ergibt sich beispielsweise bei 
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der 1300°C Probe eine maximale Konzentration von 5,8 at.% 
Tantal, welche entsprechend der erwarteten Theorie von der 
Diffusionsnaht zur Legierung hin ansteigt. Nach diesem Maxi-
mum kommt es allerdings im weiteren Konzentrationsverlauf zu 
einem Abfall der Tantalkonzentration. Dies deutet auf lokale 
Seigerungen hin, da die Legierungselementkonzentration zur 
Seite mit den 5 at.% Tantal hin wieder abnimmt. Auch bei 
dem 1200°C ausgelagertem Diffusionspaar zeigt sich ebenfalls 
die S-Kurve mit dem geringen Abfall nach dem Maximalwert der 
Konzentration. Diese Abweichungen von der idealen Kurve 
beeinflussen die Ermittlung des Interdiffusionskoeffizienten 
jedoch nicht und eine exakte Bestimmung innerhalb des defi-
nierten Konzentrationsbereiches ist problemlos möglich.  
Die Konzentrationsverläufe der Ti-54Al/Ti-54Al-5Zr Diffusions-
paare sind in Abbildung 6.3a, die errechneten Interdiffusionko-
effizienten in Abbildung 6.3b dargestellt. Die EDX-Messung des 
bei 1200°C ausgelagerten Paares weist eine Lücke im Bereich 
zwischen 3 – 4 at.% Zirkoniumkonzentration auf. Diese fehlen-
den Konzentrationswerte sind auf eine entstandene Oxidschicht 
an der Grenzfläche zwischen den Diffusionshälften zurückzu-
führen. Durch die Entstehung einer solchen Oxidschicht kommt 
es zu einer anderen Rückstreuungen der Elektronen, wodurch 
die EDX-Messung an dieser Stelle verfälscht wird. Mittels 
Dose-Response-Fit kann die entstandene Lücke entsprechend 
angenähert und der Interdiffusionskoeffizient berechnet wer-
den. Allerdings sollten die Werte des Interdiffusionskoeffizien-
ten bei 1200°C mit einer gewissen Skepsis betrachtet werden.   
Der Konzentrationsverlauf des bei 1250°C ausgelagerten Diffusi-
onspaares zeigt dagegen einen typischen Verlauf der Konzent-
ration. Beim Vergleich der Interdiffusionszonen der drei Legie-
rungselemente fällt auf, dass diese bei Niob und Tantal eine 
ähnliche Größe aufweisen. Wohingegen die Interdiffusionszone 
der Ti-54Al/Ti-54Al-5Zr deutlich größer ist als dies bei den 
anderen beiden der Fall ist. Da alle Diffusionspaare bei einer 
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Temperatur für die gleiche Zeit ausgelagert wurden, gibt dies 
schon den Hinweis, dass Zirkonium deutlich schneller in der 
γ-Phase diffundiert als Niob oder Tantal. 
Abbildung 6.3 zeigt den Konzentrationsverlauf des Ti-54Al/Ti-54Al-5Zr Diffu-
sionspaares bei 1200°C und 1250°C für Tantal (a) und die errechneten Interdif-
fusionskoeffizienten (b) dar. 
Aus den errechneten Interdiffusionskoeffizienten kann über die 
Mittelwertbildung aller Interdiffusionskoeffizienten einer Tem-
peratur ein entsprechender mittlerer Interdiffusionskoeffizient 
gebildet werden. Diese Werte des mittleren Interdiffusions- 
koeffizienten sind in Tabelle 6.1 aufgelistet und sind in einem  
Arrhenius-Diagramm über der reziproken Temperatur aufgetra-
gen (Abbildung 6.4). 
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Tabelle 6.1 stellt die mittleren Interdiffusionskoeffizienten von Niob ?̅?𝑁𝑏, 
Tantal ?̅?𝑇𝑎and Zirkonium ?̅?𝑍𝑟 in γ-TiAl 
Temperatur D̅Nb [m
2s-1] D̅Ta [m
2s-1] D̅Zr [m
2s-1] 
1200°C 2,66 ∙ 10-16 1,88 ∙ 10-16 1,11 ∙ 10-15 
1250°C 8,18 · 10-16 3,33 · 10-16 6,45 · 10-15 
1300°C 1,38 ∙ 10-15 7,69 ∙ 10-16 1,08 · 10-14 
Aus den für die unterschiedlichen Temperaturen bestimmten 
Interdiffusionskoeffizienten der einzelnen Legierungselemente 
kann nach Gleichung 6 die Aktivierungsenergie der Diffusion 
für das entsprechende Element in der γ-Phase und der Fre-
quenzfaktor, welcher die Schwingungsfrequenz der diffundie-
renden Atome angibt, errechnet werden.  
Vergleicht man die ermittelten Interdiffusionskoeffizienten der 
drei Legierungselemente beispielsweise bei 1200°C, ist eine klare 
absteigende Reihenfolge von Zirkonium zu Niob und Tantal zu 
erkennen. Diese Reihenfolge deckt sich mit der bereits ange-
sprochenen Breite der Interdiffusionszone der verschiedenen 
Diffusionspaare und ist für alle untersuchten Temperaturen klar 
zu erkennen. Die in dieser Arbeit errechneten Werte und die 
von Herzig et al. [67] ermittelten Werte für Niob und Zirkonium 
sind ebenfalls im Arrhenius-Diagramm dargestellt. Die Litera-
turwerte für Niob zeigen eine sehr gute Übereinstimmung 
mit den Werten der Diffusionspaare dieser Arbeit. Die geringe 
Abweichung ist mit den zwei unterschiedlichen Methoden, die 
zur Bestimmung der Interdiffusionskoeffizienten verwendet 
wurden, zu erklären. Herzig et al. [67] bestimmten diesen mit-
tels Radiotracer, bei dem eine dünne Schicht des radioaktiven 
Isotopes des Niobs (95Nb) mittels Oxalsäure auf die Oberfläche 
des zu untersuchenden Werkstoffes aufgebracht wird, bevor die 
Wärmebehandlung gestartet wird.  
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Abbildung 6.4 zeigt die ermittelten Interdiffusionskoeffizienten der drei Le-
gierungselemente Niob, Tantal und Zirkonium in der γ-Phase (ausgefüllte 
Symbole). Als Vergleich sind die Werte von Herzig et al. [67] dem gegenüber 
gestellt. 
Die Interdiffusionskoeffizienten für Zirkonium bestimmten 
Herzig et al. [67] mit der gleichen Methode wie bei Niob. Aller-
ding ergibt sich hier nur für den bei 1250°C gemessenem Diffu-
sionskoeffizient eine sehr gute Übereinstimmung mit den in 
dieser Arbeit ermittelten Koeffizienten. 
Für Tantal gibt es keine vergleichbaren Literaturwerte, weshalb 
für eine Bewertung der Interdiffusionskoeffizienten der Ver-
gleich zu anderen Materialsystemen herangezogen wird. Sowohl 
Niob als auch Tantal sind etablierte Legierungselemente in 
anderen Hochtemperaturlegierungen wie beispielsweise den 
Nickelbasislegierungen oder den Kobaltbasislegierungen. In 
beiden Werkstoffsystemen haben Diffusionsuntersuchungen 
gezeigt, dass Tantal deutlich langsamer diffundiert als 
Niob [73,127]. Dass Tantal in der γ-Phase von Titanaluminium 
kleinere Diffusionskoeffizienten als Niob aufweisen muss, wurde 
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schon von Vojtech [155] vermutet, der die erhöhte Kriechfestig-
keit von tantallegierten α2/γ-Titanaluminiden damit begründet. 
Auch Saage et al. [121] haben in ihren Untersuchungen einen 
geringeren Diffusionskoeffizienten von Tantal im Vergleich zu 
Niob vermutet. Somit bestätigen die in dieser Arbeit gemachten 
Ergebnisse der Diffusionskoeffizienten die vermutete Reihen-
folge der drei Legierungselemente aus anderen Arbeiten. 
Die Aktivierungsenergie der einzelnen Elemente lässt sich mit-
tels einer Ausgleichsgeraden zwischen den verschiedenen Inter-
diffusionskoeffizienten eines Elementes interpolieren. Diese 
Aktivierungsenergie ist dabei die Summe der Leerstellenbil-
dungsenergie und der Platzwechselenergie des Legierungsele-
mentes [22]. Da es sich um einphasige γ-Legierungen mit glei-
chem Aluminiumgehalt für alle Diffusionspaare handelt und 
alle drei Legierungselemente auf dem Titanuntergitter diffun-
dieren [128,156], ist der Unterschied in der Aktivierungsenergie 
direkt auf die Diffusivität des Legierungselementes zurückzu-
führen.  
Die Aktivierungsenergie und der Frequenzfaktor der einzelnen 
Elemente Niob, Tantal und Zirkonium in der γ-Phase sind in 
Tabelle 6.2 aufgelistet. Dabei ist der Frequenzfaktor eine tempe-
raturunabhängige Materialkonstante, der den Schnittpunkt der 
Ausgleichsgeraden mit der Ordinate im Arrhenius-Diagrammes 
darstellt, welcher die Schwingungsfrequenz der diffundierenden 
Atome, den Sprungabstand sowie die Aktivierungsentropie 
beschreibt [22].  
Vergleicht man die ermittelte Aktivierungsenergie von Niob mit 
325 kJmol-1 mit der von Herzig et al. [67] mit 324 kJmol-1, so kann 
eine sehr gute Übereinstimmung für Niob festgestellt werden. 
Da es beim 1200°C Ti-54Al/Ti-54Al-5Zr Diffusionspaar zu einer 
Oxidschicht an der Diffusionsnaht kam und somit der Inter- 
diffusionskoeffizient nicht korrekt bestimmt werden konnte,  
wie Abbildung 6.4 zeigt, muss die Aktivierungsenergie für Zir-
konium als zu hoch eingeschätzt werden. Eine Berechnung der  
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Aktivierungsenergie aus den beiden Punkten bei 1300°C und 
1250°C ergibt eine Aktivierungsenergie von 201 kJmol-1. In den 
Untersuchungen von Herzig et al. [67] ergibt sich eine Aktivie-
rungsenergie von 348 kJmol-1 für Zirkonium, die zwischen bei-
den in dieser Arbeit errechneten Energien für Zirkonium liegt. 
Tabelle 6.2 listet die aus dem Arrhenius-Diagramm bestimmten Aktivierungs-
energien und Frequenzfaktoren der drei Legierungselemente Niob, Tantal und 
Zirkonium auf. 
Aktivierungsenergie Q 
[kJmol-1] 
Frequenzfaktor D0 
[m2s-1] 
Nb 325 1,18 ∙ 10-6 
Ta 278 5,63 ∙ 10-5 
Zr 435 5,68 · 10-0 
Von den drei in dieser Arbeit untersuchten Legierungselemen-
ten gibt es lediglich zum Diffusionsverhalten von Niob eine aus-
reichende Beschreibung in der Literatur. In Abbildung 6.5 sind 
die Untersuchungen von Divinski et al. [66], Breuer et al. [157], 
Rüsing et al. [158] und Herzig et al. [67] dargestellt, welche den 
Unterschied im Diffusionskoeffizienten von Niob zur Selbstdif-
fusion von Titan zeigen. Der Vergleich mit Titan ist deshalb von 
Interesse, da Niob genauso wie die beiden anderen untersuchten 
Elemente Tantal und Zirkonium, sowohl in der α2-Phase als auch 
in der γ-Phase über die Titanplätze diffundieren [128,156].  
In allen drei untersuchten Legierungen in Abbildung 6.5 ist  
der Diffusionskoeffizient von Niob geringer als der Selbst- 
diffusionskoeffizient von Titan. Am langsamsten diffundieren 
die Elemente Niob und Titan in der α2-Phase, was auf die  
Diffusionsmechanismen in der hexagonalen Kristallstruktur  
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im Vergleich zur kubischen Kristallstruktur der γ-Phase zurück- 
zuführen ist [21,66,157]. Betrachtet man die beiden einphasigen 
γ-Legierungen so kann feststellt werden, dass durch die Zugabe 
eines dritten Elementes, das Diffusionsverhalten des Legie-
rungselementes als auch des Titans verändert wird. So zeigt  
die binäre Ti-56Al Legierung einen anderen Diffusionskoeffi-
zienten der beiden untersuchten Elemente als die Ti-54Al-10Nb 
Legierung, obwohl es sich um die gleiche untersuchte Phase 
handelt und diese einen ähnlichen Aluminiumanteil aufweisten. 
Abbildung 6.5 stellt die Diffusionskoeffizienten von Titan und Niob in ver-
schiedenen Legierungen und reiner γ- bzw. α2-Phase dar, wobei Niob in jeder 
Phase langsamer diffundiert als Titan. (Daten aus 66,67,157,158])
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Anders als bei einem Mischkristall, kann in einer Intermetalli-
schen Phase die Diffusion nicht einfach über den Platzwechsel 
mit direkten Nachbarn vonstattengehen, sondern geschieht 
meist über das entsprechende Untergitter der beiden Elemente 
Titan oder Aluminium [79]. Da diese Abstände in den Unter- 
gittern deutlich größer sind als die zu den direkten Nachbarato-
men, ist die Diffusion erschwert und die Diffusionsgeschwindig-
keit deutlich langsamer als in einem Mischkristall. Somit sind 
alle diffusionskontrollierten Prozesse, die auch die Versetzungs-
bewegung während der Kriechverformung betreffen, in Inter-
metallischen Phasen erheblich langsamer. 
6.2 Bestimmung des 
Mischkristallhärtungskoeffizienten
Durch die Bestimmung der Härte als Funktion der Zusammen-
setzung mittels Nanoindentierung in der Interdiffusionszone 
der einzelnen Diffusionspaare ist es möglich, den Mischkristall-
härtungsbeitrag zu bestimmen. Dazu muss jedem Härtewert 
ein entsprechender Konzentrationswert zugeordnet werden. 
Dafür werden, wie in Abbildung 6.6a beispielhaft für das 
Ti-54Al/Ti-54Al-5Nb Diffusionspaares gezeigt, sowohl die Här-
tewerte als auch die Konzentration in Abhängigkeit des Abstan-
des zur Diffusionsnaht aufgetragen (alle anderen Messungen 
siehe Anhang).  
Die Konzentrationsänderung des Elementes wird anschließend 
mit den gemessenen Härtewerten mittels des Labusch-Mo-
dells [82] ins Verhältnis gesetzt, wie es beispielhaft in 
Abbildung 6.6b gezeigt ist. 
Mit Zunahme der Niobkonzentration ist ein Anstieg der Här- 
tewerte im Ti-54Al/Ti-54Al-Nb Diffusionspaar festzustellen,  
was in guter Übereinstimmung mit Literaturwerten für Niob  
in der γ-Phase ist [149,159]. Die sich ergebende Steigung der  
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Ausgleichsgeraden stellt dabei den Mischkristallhärtungskoeffi-
zienten nach Formel 12 dar und hat für Niob nach Auslagerung 
bei 1200°C einen Wert von 0,239 GPa (at.%0,66)-1.  
Abbildung 6.6 zeigt die Härte auf der linken und die Konzentration des Ele-
mentes auf der rechten Ordinate über dem Abstand zur Diffusionsnaht (a) und 
die Labusch-Auftragung (b), bei der die Konzentration mit einem Labuschex-
ponent von 0,66 potenziert wird.  
Die Konzentrations- und Härtwerte der anderen Diffusions-
paare mit Niob, Tantal und Zirkonium finden sich im Anhang. 
Die sich aus den Labusch-Auftragungen ergebenden Mischkris-
tallhärtungskoeffizienten für die unterschiedlichen Auslage-
rungstemperaturen sind in Tabelle 6.3 aufgelistet.  
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Tabelle 6.3 listet die Mischkristallhärtungskoeffizienten als Steigung der 
Labusch-Auftragungen für die Elemente Niob, Tantal und Zirkonium auf. 
kNb / 
GPa(at.%0,66)-1 
kTa / 
GPa(at.%0,66)-1 
kZr / 
GPa(at.%0,66)-1 
1200°C 0,239 0,505 
1300°C 0,270 0,301 0,426 
Mittel-
wert 
0,255 0,301 0,466 
Aus den bei verschiedenen Auslagerungstemperaturen ermittel-
ten Mischkristallhärtungskoeffizienten kann durch Mittelwert-
bildung ein Mischkristallhärtungskoeffizient für jedes der 
drei Elemente gebildet werden. Diese mittleren Mischkristall-
härtungskoeffizienten für Niob, Tantal und Zirkonium in der 
γ-Phase von Titanaluminium sind in Abbildung 6.7 dargestellt. 
Somit ergibt sich für Zirkonium ein Mischkristallhärtungs- 
koeffizienten von 0,466 GPa (at.%0,66)-1. Dabei weist Zirkonium 
den höchsten Wert aller drei untersuchten Elemente auf und  
ist fast doppelt so hoch wie der Koeffizient von Niob mit 
0,255 GPa (at.%0,66)-1, und immer noch mehr als das 1,6-fache des 
Wertes von Tantal mit 0,301 GPa (at.%0,66)-1.  
Eine mögliche Erklärung für den erheblich höheren Härtungs-
beitrag von Zirkonium im Vergleich zu den beiden anderen  
untersuchten Legierungselementen ist der deutlich größere 
Atomdurchmesser des Zirkoniums. Dazu werden die Gold-
schmidtradien der drei Legierungselemente und des substi- 
tuierten Elementes Titan, in Abbildung 6.7 dargestellt. Der 
Goldschmidtradius beschreibt dabei den halben Abstand eines 
Atoms in einem Festkörper zum nächsten Nachbarn und wird 
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für Titan mit 145 pm, für Niob mit 146 pm, für Tantal mit 146 pm 
und für Zirkonium mit 160 pm angegeben [160,161].  
Abbildung 6.7 stellt die berechneten mittleren Mischkristallhärtungskoeffi-
zienten der drei Legierungselemente Niob, Tantal und Zirkonium dar. Als 
Vergleich sind die Goldschmidtradien der drei Legierungselemente und des 
Wirtsatoms Titan zusätzlich dargestellt [160,161]. 
Eine genaue Bestimmung der paraelastischen Wechselwirkun-
gen ist aus den gemachten Untersuchungen und vorliegenden 
Daten nicht möglich, dennoch kann eine qualitative Abschät-
zung des Effektes, mittels der in Kapitel 5.4 bestimmten Gitter-
parameter, vorgenommen werden. Zur Ermittlung des Atom-
größenparameter δ werden die Gitterparameter der Legierun-
gen mit drittem Element aT mit denen der binären Legierung 
der γ-Phase aB in [100]-Richtung ins Verhältnis gesetzt und auf 
die Legierungselementkonzentration c (at.%) normiert. 
𝛿 =  
1
𝑐
 ·  
𝑎𝑇−𝑎𝐵
𝑎𝐵
(24) 
Die mittels Formel 24 ermittelten Ergebnisse sind in Abbil-
dung 6.8 dargestellt und zeigen, mit 0,301 at.%-1, einen fast 
dreifach höheren Wert für das Element Zirkonium im Vergleich 
mit  den beiden anderen Elementen. Niob und Tantal zeigen mit 
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0,125 at.%-1 beziehungsweise 0,121 at.%-1 einen relativ ähnlichen 
Wert. Diese geringe Abweichung zwischen Niob und Tantal aus 
den experimentell bestimmten Gitterparametern ist in guter 
Übereinstimmung zum Goldschmidtradius, bei denen die bei-
den Elemente denselben Radius aufweisen. Die ermittelten 
Werte der Atomgrößenparameter lassen keine quantitative 
Aussage über den Einfluss der Legierungselemente auf den Git-
terparameter zu, da diese aus Messungen von volllamellaren 
Ti-44Al-5X Legierungen stammen. Die [100]-Gitterparameter 
der volllamellaren Ti-44Al-5X Legierungen sind nicht gleichzu-
setzen mit denen von einphasigen γ-TiAl, da beispielsweise 
Kohärenzspannungen an den Grenzflächen für Druckspannun-
gen in der γ-Phase sorgen und somit auch den Gitterparameter 
beeinflussen können. Des Weiteren beschreibt der Atomgrö-
ßenparameter die paraelastischen Wechselwirkungen in einem 
ungeordnetem Mischkristall und nicht in einer Intermetalli-
schen Phase. Dennoch ist die beschriebene qualitative Abschät-
zung eine gute Möglichkeit der Einordnung der drei genannten 
Elemente.  
Einen weiteren Beitrag zur Mischkristallhärtung, die durch die 
Zugabe von Legierungselementen verändert wird, ist die Stapel-
fehlerenergie der Phase. Bei  diesem Suzuki-Effekt genannten 
Phänomen kommt es zur Erniedrigung der Stapelfehlerenergie 
durch die Zugabe von Legierungselementen [22,65]. Eine nied-
rigere Stapelfehlerenergie hat eine leichtere Aufspaltung der 
Versetzungen zur Folge, wodurch die Aufspaltungsweite der 
Versetzungen größer wird und diese die Versetzungsbewegung 
erschwert. Cui et al. [162] und Zhang et al. [84] haben in ihren 
Untersuchungen nachgewiesen, dass die Zugabe von Niob 
die Stapelfehlerenergie erniedrigt und die Aufspaltungsweite 
dadurch erhöht wird [163]. Somit konnte für Niob in der Inter-
metallischen γ-Phase von Titanaluminiden die gleichen Mecha-
nismen nachgewiesen werden, wie sie für den Mischkristall 
gelten. Simulationen von Dumitraschewitz et al. [164] kommen 
zu dem Ergebnis, dass alle drei genannten Legierungselemente 
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die Stapelfehlerenergie in etwa gleicher Art beeinflussen und 
somit die Zugabe aller drei Elemente die Aufspaltungsweite 
erhöht, was in weiteren Untersuchungen ebenfalls vermutet 
wird [22,65].   
Abbildung 6.8 zeigt den Einfluss der Legierungselemente auf den Atom- 
größenparameter beschrieben durch die Änderung des [100]-Gitterparameter 
der γ-Phase. 
Die drei aufgezählten Effekte bestimmen die Mischkristall- 
härtung, konnten jedoch nur qualitativ abgeschätzt werden.  
Für eine quantitative Beschreibung der paraelastischen, dielas-
tischen Wechselwirkung, sowie des Suzuki-Effekt sind weitere 
Untersuchungen erforderlich.  
Die Ergebnisse der Mischkristallhärtung stehen zumindest für 
die beiden Elemente Niob und Tantal in guter Übereinstim-
mung mit Untersuchungen von Vojtĕch et al. [155]. Diese kom-
men ebenfalls zu der Erkenntnis, dass Tantal einen höheren 
Mischkristallhärtungsbeitrag haben muss als Niob. Für Zirko-
nium gibt es keine Literaturwerte, die einen Vergleich mit 
den beiden anderen Legierungselementen erlaubt. Allerdings 
zeigen die in dieser Arbeit gemachten Ergebnisse eine in sich 
konsistente Untersuchung, die Zirkonium als stärksten Misch-
kristallhärter zeigen. 
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6.3 Härte der α2/γ-Legierungen 
Abbildung 6.9 zeigt die Topografie einer volllamellaren Ti-44Al-5Ta Legierung 
mit Indents in den beiden Phasen, welche für die Bestimmung der Härte die-
nen. 
Durch die Nutzung eines nanoindentierenden Rasterkraftmik-
roskopes ist es möglich sehr kleine oder dünne Phasen zu testen, 
welche mittels konventioneller Nanoindentierung nicht isoliert 
getestet werden können [107, 159]. In Abbildung 6.9 ist eine 
Oberflächentopografie der volllamellaren Ti-44Al-5Ta Legie-
rung gezeigt. Durch die unterschiedliche chemische Zusam-
mensetzung der beiden Phasen sind die Abtragsrate in der 
elektrochemischen Politur verschieden. So ergibt sich eine 
Topografie mit den höheren Lamellen der α2-Phase und den 
niedrigeren γ-Lamellen [107,159].  
In Abbildung 6.10a ist beispielhaft jeweils eine Kraft-Eindring-
kurve der α2- und der γ-Phase der Ti-44Al-5Ta Legierung darge-
stellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass bei gleicher Kraft die 
Eindringtiefe in die γ-Phase deutlich größer ist. Somit ist der 
Eindringwiderstand der γ-Phase deutlich geringer und die Härte 
dieser Phase ist geringer als die der α2-Phase. Dies ist in guter 
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Übereinstimmung mit der Literatur [107,159]. Des Weiteren 
fällt auf, dass bei der γ-Phase die Abweichung vom Hertz-Fit und 
ein darauffolgender Pop-in bei geringer Kraft passiert als dies bei 
der α2-Phase der Fall ist. Diese Abweichung charakterisiert den 
Beginn der plastischen Verformung und die Entstehung von 
geometrisch notwendigen Versetzungen, welche für den Abbau 
von Spannungen nötig sind [89]. Durch die Methode nach 
Oliver-Pharr kann aus dem Entlastungsast die Härte bestimmt 
werden.  
Abbildung 6.10 stellt exemplarisch die Kraft-Eindringkurven für die α2- und 
γ-Phase in der Ti-44Al-5Ta (a) und für die vier volllamellaren Legierungen in 
der γ-Phase (b) gegenüber. 
In Abbildung 6.10b sind exemplarisch Kraft-Eindringkurven 
der γ-Phase der vier volllamellaren Legierungen dargestellt. Da 
erneut eine Kraft von 500 µN angelegt wurde, reihen sich die 
vier Legierungen wieder nach ihrem Eindringwiderstand auf. 
Dabei zeigt die Ti-44Al-5Ta den höchsten Widerstand und 
damit auch den höchsten Härtewert und die binäre Ti-44Al Le-
gierung den geringsten Widerstand. 
Zur Bestimmung der Härte der beiden Phasen wurden mindes-
tens 25 Messungen pro Phase und Legierung durchgeführt. Die 
Mittelwerte der Härtemessungen für die α2- und γ-Phase sind in 
Abbildung 6.11 dargestellt. 
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Abbildung 6.11 zeigt die gemittelten Härtewerte der α2-Phase (schraffiert) und 
der γ-Phase (gefüllt) der volllamellaren TiAl-Legierungen. 
Die Ergebnisse der Härtemessung zeigen, dass die α2-Phase 
der mit Tantal legierten Probe den höchsten Mittelwert haben. 
Legt man das Verteilungsverhalten nach Kainuma et al. [7] (Ab-
bildung 2.13) zu Grunde, müsste sich Tantal am stärksten in 
die α2-Phase verteilen und potentiell den höchsten Mischkris-
tallhärtungseffekt aller drei Legierungselemente in α2 haben, 
was auch der Fall ist. Betrachtet man die beiden anderen Legie-
rungselemente Niob und Zirkonium, muss allerdings eine 
Abnahme der Härte im Vergleich zur binären Ti-44Al Legierung 
festgestellt werden. Zwar sollten sich die beiden Elemente nicht 
genauso stark in der α2-Phase verteilen wie dies bei Tantal der 
Fall ist, dennoch sollte eine Zunahme der Härte durch einen 
Mischkristallhärtungseffekt zu sehen sein. Dieser ist für die 
beiden Elemente in den Härtemessungen nicht festzustellen. 
Gründe für die Abweichung der Ergebnisse von den erwarteten 
Tendenzen liegen möglicherweise in der Mikrostruktur des 
Werkstoffes begründet. Zwar zeigen die ausgewerteten Kraft-
Eindringkurven einen Pop-In, worauf eine verformungsfreie 
Oberfläche angenommen werden kann, allerdings kann durch 
die sehr geringe Lamellenbreite und die damit einhergehenden 
vielen Grenzflächen die Versetzungsbewegung beeinflusst wer-
den und das Messergebnis verfälschen. Zwar wurde für die 
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Mittelwerte der Gesamthärte eine Anzahl von 25 Einzelmessun-
gen durchgeführt, allerdings geschah dies immer in derselben 
Kolonie, da schon die Präparation einer geeigneten Messstelle 
einen erheblichen Aufwand darstellt. Da alle α2-Lamellen in 
einer Kolonie die gleiche Orientierung aufweisen, können 
die gemessenen Härten der Legierungen auch ein Ergebnis 
unterschiedlicher Kolonie-Orientierungen sein. Zur genaueren 
Bestimmung des Einflusses der Legierungselemente in der 
α2-Phase sollte in der Zukunft der Mischkristallhärtungskoeffi-
zient an einphasigen α2-Legierungen bestimmt werden, ähnlich 
wie es in Kapitel 6.2 für die γ-Phase geschehen ist.  
Auch die Härtemessungen der γ-Phase in Abbildung 6.11 wei-
chen von den erwarteten Tendenzen ab. Zwar sind die Härte-
werte aller Legierungen mit drittem Element höher als die der 
binären Legierung, allerdings zeigt innerhalb dieser Legierun-
gen die Ti-44Al-5Ta die höchsten Werte und die Ti-44Al-5Zr die 
niedrigsten Werte. Auf Grund des Verteilungsverhaltens [7] und 
den im vorherigen Kapitel gemachten Ergebnissen zur Misch-
kristallhärtung in der γ-Phase wäre eine umgekehrte Reihen-
folge erwartet worden. Selbst die in Kapitel 5.4 nachgewiesene 
Veränderung der tetragonalen Verzerrung der γ-Phase und der 
damit verbundenen möglichen Veränderung des Gleitwider-
standes der Versetzungsbewegung, können einen so deutlichen 
Unterschied nicht erklären. Somit können die gleichen Effekte 
zur Beeinträchtigung der Härtemessung angeführt werden wie 
bereits bei der Härtemessung der α2-Phase. 
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7 Warmfestigkeit im Druckversuch 
Zur Bestimmung der mechanischen Eigenschaften der Titan- 
aluminidlegierungen, werden Dehnratenwechselversuche bei 
Raumtemperatur (25°C), sowie bei hohen Temperaturen von 
750°C und 900°C gemacht. 
7.1 Dehnratenwechselversuche der
γ-Legierungen
Die für die Hochtemperaturverformung entscheidende Phase 
ist die γ-Phase, da in dieser der Großteil der plastischen Verfor-
mung stattfindet [28,44]. Deshalb soll zuerst der Einfluss der 
Legierungselemente in der γ-Phase untersucht werden. Dazu 
werden die einphasigen Ti-54Al-5X Legierungen mittels Dehn-
ratenwechselversuch im Druck getestet.  
Abbildung 7.1 zeigt die Kurven der Dehnratenwechselversuche unter Druckbe-
lastung der vier einphasigen γ-Legierungen bei Raumtemperatur, die angeleg-
ten Dehnraten sind auf der oberen x-Achse angegeben. 
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Abbildung 7.1 stellt die Verformungskurven der vier Ti-54Al-5X 
Legierungen bei Raumtemperatur mit den Dehnraten 10-4 s-1, 
10-5 s-1 und 10-3 s-1 dar. Dabei zeigt die binäre Legierung die besten 
Eigenschaften bei 25°C mit einem Versagen der Probe bei circa 
16,5 % Dehnung, gefolgt von der Ti-54Al-5Ta bei circa 13 %. 
Beide weisen einen ähnlichen Kurvenverlauf und ein ähnliches 
maximales Festigkeitsniveau um 700 MPa auf, die Ti-54Al-5Ta 
bricht allerdings früher. Die Ti-54Al-5Nb zeigt bis 7 % Dehnung 
ein ähnliches Verhalten wie die beiden anderen Legierungen, er-
reicht danach allerdings mit einer Festigkeit um die 600 MPa 
nicht das gleiche Niveau und bricht wie die tantallegierte bei 
etwa 13 % Dehnung. Die geringste Verformung bei Raumtempe-
ratur zeigt die Ti-54Al-5Zr Legierung, welche schon nach circa 
2 % Dehnung ihre maximale Festigkeit um die 200 MPa erreicht.
Die ersichtliche Versprödung durch die Zugabe von Legierungs-
elementen kann durch die Erschwerung der Versetzungsbewe-
gung auf den Gleitsystemen erklärt werden. Die Legierungsele-
mente verändern die Bindungsverhältnisse im Gitter soweit, 
dass die Versetzungsbewegung erschwert wird und die lokalen 
Spannungen stark ansteigen. Diese starken Spannungsüberhö-
hungen führen letztendlich zum Brechen der atomaren Bindun-
gen und zu einem spröden Versagen.  
Taniguchi et al. [165] haben gezeigt, dass durch die Zugabe von 
Zirkonium vermehrt Sauerstoff gebunden wird. Sauerstoff führt 
allerdings zu einer Versprödung des Werkstoffes, was sich nach-
teilig auf die mechanischen Eigenschaften der γ-Phase aus-
wirkt. Dies könnte ein weiterer Anhaltspunkt für die schlechten 
Eigenschaften der Ti-54Al-5Zr bei Raumtemperatur sein. 
Abbildung 7.2 zeigt die Verformungskurven der vier einphasi-
gen γ-Legierungen bei 750°C. Alle Kurven zeigen eine Zunahme 
der Spannung und damit eine Verfestigung innerhalb des ersten 
Bereiches der Dehnratenwechselversuche bei einer Dehnrate 
von 10-4 s-1. Dabei kommt es innerhalb der ersten 6 % Dehnung 
in keiner der untersuchten Legierungen zur Einstellung eines 
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Spannungsplateaus, welches für ein Gleichgewicht aus Verset-
zungsgeneration und -annihilation sprechen würde. 
Abbildung 7.2 stellt die Dehnratenwechselversuche der vier verschiedenen 
Ti-54Al-5X Legierungen bei 750°C dar. 
Durch Veränderung der Dehnrate oder der Temperatur können 
Hindernisse, welche die Versetzungsbewegung behindern, über-
wunden werden und somit besteht eine Zeit- und Temperatur-
abhängigkeit der Verformung [166]. Mit steigender Temperatur 
und Zeit kommt es zu thermisch aktivierten Diffusionsprozes-
sen, die es der Versetzung ermöglichen, potentielle Hindernisse 
zu überklettern.  
Auffällig ist, dass die Ti-54Al-5Zr bei 750°C deutlich höhere 
Spannungswerte aufweist als die anderen drei untersuchten Le-
gierungen. Die binäre Ti-54Al weist mit einer Streckgrenze von 
320 MPa den geringsten Wert auf, gefolgt von der Ti-54Al-5Ta 
mit 342 MPa und der Ti-54Al-5Nb mit 364 MPa. Die Ti-54Al-5Zr 
hat mit 542 MPa den deutlich höchsten Wert aller vier Legierun-
gen. 
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Im Bereich zwischen 6,0 – 9,5 % Dehnung und einer Verfor-
mungsgeschwindigkeit von 10-5 s-1, zeigt die Ti-54Al-5Nb Legie-
rung ein Spannungsplateau. Die Legierungen mit Tantal und 
Zirkonium dagegen zeigen in diesem Abschnitt, wenn auch 
nur gering, einen Anstieg der Spannung und somit weiter eine 
Verfestigung. Die binäre Legierung dagegen zeigt bei dieser 
Dehnrate einen leichten Spannungsabfall und somit eine leichte 
Entfestigung, was mit der höheren Annihilationsrate erklärt 
werden kann.  
Im Bereich zwischen 9,5 – 13 % Dehnung, stellt sich für die bi-
näre Legierung wieder ein konstantes Spannungsniveau ein. Die 
Verformungskurven der Legierungen mit Niob und Tantal zei-
gen einen geringen Anstieg. Die Ti-54Al-5Zr versagt in diesem 
Abschnitt bei circa 11 % Dehnung und zeigt somit noch bei 
750°C ein deutlich spröderes Verhalten als die anderen drei 
untersuchten Legierungen. Ein solches spröderes Verhalten mit 
Zirkonium legierten Titanaluminiden wurde auch von Kawabata 
et al. [35] festgestellt. Diese vermuten als Grund für das spröde 
Verhalten eine Veränderung des c/a-Verhältnisses, wodurch 
die Versetzungsbewegung in ⟨101]-Richtung erheblich gestört 
wird und somit zur Versprödung des Materials führt. Allerdings 
ergaben die Untersuchungen von Kawabata et al. [35] eine Ver-
ringerung sowohl des a- als auch des c-Gitterparameters in 
der γ-Phase, wodurch sich das c/a-Verhältnis erhöht. Dies steht 
im Gegensatz zu den in dieser Arbeit gemachten Erkenntnissen 
aus Kapitel 5.4, die eine deutliche Zunahme des Gitterparame-
ters der γ-Phase in beiden Richtungen und einer Erhöhung 
des c/a-Verhältnisses belegen. Die in dieser gemachten Arbeit 
erzielten Ergebnisse werden beispielsweise in den von Koi-
zumi et al. [8] gemachten Untersuchungen gestützt, bei der 
ebenfalls eine Erhöhung des c/a-Verhältnisses festgestellt 
wurde. Eine Versprödung der γ-Phase durch die Zugabe von Zir-
konium ist jedoch in dieser Arbeit als auch in der von Kawabata 
et al. [35] festzustellen.  
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Die TiAl-Legierungen mit drittem Element zeigen bei allen Ver-
formungsgeschwindigkeiten bessere mechanische Eigenschaf-
ten als die binäre Legierung. Des Weiteren kann festgestellt  
werden, dass die Legierung mit Zirkonium den höchsten Ver- 
formungswiderstand zeigt. Die Kurven der Legierungen mit 
Niob und Tantal liegen nahezu übereinander, was auf einen 
gleichartigen Härtungsbeitrag schließen lässt. Bringt man diese 
Ergebnisse der einphasigen γ-Legierungen mit den Erkenntnis-
sen aus Kapitel 6 in Verbindung, so können gute Übereinstim-
mungen festgestellt werden. Die ermittelten Mischkristallhär-
tungskoeffizienten (Abbildung 6.7) zeigen eine ähnliche Rei-
henfolge wie die Kurven der Legierungen bei 750°C. Die beiden 
Elemente Niob und Tantal haben geringere Koeffizienten als 
Zirkonium und weisen auch einen geringeren Verformungswi-
derstand auf. Auf Grund der erhöhten Temperaturen gibt es  
bereits ein erhebliches Maß an thermisch aktivierten Prozessen, 
die Diffusion in einem ausreichendem Maße ermöglichen und 
die Duktilität erhöhen [1].  
Mit steigender Temperatur wird auch die Dehnratenabhängig-
keit immer ausgeprägter, die sich als Sprünge in der Span-
nung-Dehnungs-Kurve zeigen. Dies ist in guter Übereinstim-
mung mit der Literatur [1,153] und ist auf thermisch aktivierte 
Kletterprozesse und der daraus resultierenden Versetzungsan-
nihilation zurückzuführen. Mit zunehmender Temperatur steigt 
die Leerstellendichte im Werkstoff an [167], die Diffusivität der 
Legierungselemente (Kapitel 6.1) und der Wirtselemente [168] 
nimmt zu. Somit ist es bei höheren Temperaturen möglich, 
dass die Versetzungen sich aus ihrem Gleitsystem bewegen und 
somit Hindernisse überklettern können. Dadurch steigt die 
Wahrscheinlichkeit, dass sich zwei Versetzungen mit entgegen-
gesetztem Burgersvektor treffen und annihilieren. Je höher die 
Temperatur ist, desto einfacher ist die Diffusion und damit 
die Versetzungsbewegung im Werkstoff. Durch die thermisch 
aktivierten Prozesse und die äußere Belastung, bildet sich nach 
anfänglicher Übergangsphase schließlich ein Gleichgewicht aus 
7  Warmfestigkeit im Druckversuch 
132 
Versetzungsgeneration und -annihilation. Dieses Gleichgewicht 
der beiden konkurrierenden Prozesse ist als Plateau in der Span-
nungs-Dehnungs-Kurve zu erkennen. Werden beispielsweise 
durch eine äußere Belastung mehr Versetzungen generiert als 
rekombinieren, so steigt die Versetzungsdichte im Werkstoff 
an. Je höher diese Versetzungsdichte im Werkstoff ist, desto 
mehr Energie muss für die Versetzungsbewegung aufgebracht 
werden, da sich die Versetzungen durch ihre Spannungsfelder 
gegenseitig behindern und der Werkstoff verfestigt [18,22].  
Dieses Werkstoffverhalten der Verfestigung stellt sich in den 
Dehnratenwechselversuchen als Anstieg in der Kurve dar, wie 
es beispielsweise in Abbildung 7.1b bei Raumtemperatur und 
750°C der Fall ist. Ist die Annihilation der Versetzungen aller-
dings größer als die Versetzungsemission, so nimmt die Verset-
zungsdichte im Werkstoff ab und es kommt zu einer Entfesti-
gung des Werkstoffes. Ein Grund kann der Wechsel von einer 
hohen Dehnrate auf eine niedrigere Dehnrate sein, bei dem 
zeit- und temperaturabhängige Erholungsvorgänge begünstigt 
werden. Somit stellt sich ein geringerer Spannungswert als 
Werkstoffantwort auf die veränderte Dehnrate ein. Im Span-
nungs-Dehnungs-Diagramm ist eine solche Entfestigung der 
Ti-54Al-5Ta bei der 900°C-Kurve und einer Dehnrate von 10-5 s-1 
zu erkennen. 
Ein weiterer Grund für eine Entfestigung können Auflösungen 
oder Veränderungen in der Mikrostruktur sein, die durch die 
thermischen oder mechanischen Belastungen hervorgerufen 
werden und so eine Verminderung der Festigkeit bewir-
ken [169–171].  
In Abbildung 7.3 sind die Kurven der Dehnratenwechselversu-
che bei 900°C dargestellt, welche einen geringeren Verfor-
mungswiderstand der vier Legierungen gegenüber den Versu-
chen bei 750°C haben. Auch ist eine deutlichere Ausprägung der 
Dehnratenabhängigkeit für alle vier Legierungen zu erkennen.  
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Erneut ist der Verformungswiderstand der binären Legierung 
am geringsten, zudem ist bei 900°C ein Unterschied zwischen 
der mit Niob legierten und der mit Tantal legierten γ-Phase zu 
erkennen. Den höchsten Widerstand zeigt deutlich die Legie-
rung mit Zirkonium. Diese Reihenfolge der Legierungen bleibt 
über die ganze Versuchsdauer erhalten.  
Im ersten Bereich stellt sich bei der binären Legierung Ti-54Al 
und den beiden Legierungen Ti-54Al-5Nb und Ti-54Al-5Zr be-
reits ein Spannungsplateau ein. Auch nach dem ersten Wechsel 
der Dehnrate ist lediglich bei der Ti-54Al-5Ta kein konstantes 
Spannungsniveau zu erkennen. Hier kommt es bei der Ände-
rung auf eine niedrigere Verformungsgeschwindigkeit zu einer 
Entfestigung der Legierung. Die anderen drei zeigen nach 
kurzer Anpassungsphase erneut einen gleichbleibenden Span-
nungswert. 
Abbildung 7.3 zeigt die Dehnratenwechselversuche der vier verschiedenen 
Ti-54Al-5X Legierungen bei 900°C 
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Nach dem erneuten Wechsel der Dehnrate auf 10-4 s-1, ist für die 
drei Legierungen Ti-54Al, Ti-54Al-5Nb und Ti-54Al-5Ta keine 
signifikante Änderung der Spannung in diesem Abschnitt mehr 
feststellbar. Dies ist für die drei genannten Legierungen auch 
im weiteren Verlauf der Versuche der Fall. Nach der Änderung 
der Dehnrate ändert sich die gemessene Spannung, bleibt dann 
für die entsprechende Dehnrate konstant. Anders ist dies bei 
der Ti-54Al-5Zr Legierung zu beobachten, welche über den rest-
lichen Verlauf des Versuches eine Entfestigung zeigt. Allerdings 
ist bei der mit Zirkonium legierten Probe festzustellen, dass 
anders als bei 25°C und 750°C eine Dehnung bis 20 % möglich 
ist und somit die Duktilität der Probe mit steigender Tempera-
tur zunimmt. Diese erhöhte Verformbarkeit ist mit den bereits 
erwähnten thermisch aktivierten Prozessen und der Aktivierung 
weiterer Gleitsysteme zu erklären, welche bei der mit Zirkonium 
legierten Probe deutlich  höher zu liegen scheint [1,153]. 
Im Vergleich mit den Versuchen bei 750°C gibt es erneut eine 
klare Reihenfolge bezüglich des Verformungswiderstandes der 
vier Legierungen. Den geringsten Widerstand zeigt die binäre 
Legierung, gefolgt von der Legierung mit Niob. Im Gegensatz zu 
den Versuchen bei 750°C zeigt die mit Tantal legierte TiAl-Le-
gierung, einen höheren Verformungswiderstand als diese. Somit 
muss es im Vergleich mit den Versuchen bei 750°C eine Ver-
schiebung der Verformungsmechanismen geben. 
In Abbildung 7.4 sind die beiden unterschiedlichen Effekte von 
Legierungselementen auf die Versetzungsbewegung im Misch-
kristall skizziert. Bei niedrigen Temperaturen wirken die Legie-
rungselemente als unbewegliche Hindernisse (Abbildung 7.4a). 
Die in Kapitel 6.2 beschriebenen para- und dielastischen Wech-
selwirkungen sorgen für eine Behinderung der Versetzungsbe-
wegung und einen Anstieg der mechanischen Eigenschaften im 
Vergleich zur unlegierten γ-Phase.  
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Abbildung 7.4 skizziert den Einfluss der Legierungselemente auf die Verset-
zungsbewegung. Bei tiefen Temperaturen wirken die Legierungselemente als 
unbewegliche Einzelhindernisse (a), wohingegen bei hohen Temperaturen die 
Legierungselemente sich an der Versetzung anlagern und somit die Verset-
zungsbewegung verlangsamen, diese können sich erst bei sehr hohen Span-
nungen losreißen (b). 
Im Gegensatz dazu sind bei hohen Temperaturen die Legie-
rungselemente nicht mehr unbeweglich, da durch thermisch 
aktivierte Platzwechsel eine Diffusion der zusätzlichen Elemen-
te stattfindet. Die Legierungselemente können in diesem Tem-
peraturbereich für eine Verlangsamung der Versetzungsbewe-
gung durch die Anlagerung an der Versetzung sorgen (Abbil-
dung 7.4b). Die Legierungselemente werden von den Span-
nungsfeldern der Versetzungen angezogen und lagern sich an 
diese an, dadurch entstehen Cluster an Legierungselementen 
ähnlich der einer Cottrell-Wolke [22,105]. Die Diffusionsge-
schwindigkeit der Legierungselemente ist somit entscheidend, 
da diese das Gleiten der Versetzungen und die Kletterprozesse 
der Versetzungen bestimmen. Damit sich die Versetzung von 
der sie umgebenden Legierungselement-Wolke losreißen kann, 
benötigt es eine hohe Spannung um die rücktreibende Kraft der 
ihr folgenden Legierungselemente zu überwinden. Geschieht 
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dies nicht, ist die Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungsele-
mente der geschwindigkeitsbestimmende Schritt.  
Diese beiden beschriebenen Effekte können auch das unter-
schiedliche Verhalten der untersuchten einphasigen Legierun-
gen bei 25°C, 750°C und 900°C erklären. Während bei Raumtem-
peratur die Legierungselemente als unbewegliche Hindernisse 
angenommen werden können, spielt bei 750°C die Diffusion  
der Elemente bereits eine sichtbare, aber nicht entscheidende 
Rolle. Die Versetzungsannihilation ist ganz entscheidend für  
die Dehnratenabhängigkeit und dem sich einstellenden Gleich-
gewicht bei einer äußeren angelegten Spannung. 
Zwar ist bei 750°C der Einfluss der Diffusion auf die mechani-
schen Eigenschaften der Legierungen sichtbar, der Mischkris-
tallhärtungseffekt durch paraelastische Wechselwirkungen do-
miniert allerdings noch deutlich. Bei 900°C spielt die Diffusion 
bei der Versetzungsbewegung eine entscheidende Rolle und  
die beobachteten Kurven können nicht mehr ausschließlich  
mit dem Mischkristallhärtungskoeffizienten korreliert werden. 
Die mechanischen Eigenschaften der Legierungen werden mit 
zunehmender Temperatur durch das Diffusionsverhalten beein-
flusst. Dies ist am besten in den Kurven der Ti-54Al-5Nb und 
Ti-54Al-5Ta Legierungen zu sehen. Gab es bei 750°C noch einen 
nahezu gleichen Verlauf, der sich gut mit einem sehr ähnlichen 
Mischkristallhärtungskoeffizienten (Kapitel 6.2) korreliere 
lässt, so zeigen diese bei 900°C ein unterschiedliches Verhalten. 
Der Unterschied im mechanischen Verhalten der beiden Legie-
rungen ist hauptsächlich auf die unterschiedlichen Diffusions-
koeffizienten der Legierungen mit Niob und Tantal (Kapitel 6.1) 
zurückzuführen. Hier zeigt Tantal einen geringeren Koeffizien-
ten als Niob, was die besseren mechanischen Eigenschaften bei 
900°C erklären kann. Die Tantalatome diffundieren langsamer 
als Niob und sorgen somit, gemäß der Theorie nach Cottrell, für 
eine größere rücktreibende Kraft auf die Versetzungsbewegung.  
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Dass bei 900°C die Mischkristallhärtung dennoch einen großen 
Einfluss hat, zeigt das Verhalten der Ti-54Al-5Zr Legierung. Die 
mechanischen Eigenschaften sind die besten aller vier geteste-
ten Legierungen, obwohl der Diffusionskoeffizient von Zirko-
nium in der γ-Phase der höchste ist. Dieser starke Einfluss von 
Zirkonium wurde an mehreren Proben reproduzierbar beobach-
tet, entsprechende Daten dazu finden sich im Anhang. 
Abbildung 7.5 zeigt die Werte der Stauchgrenze für die Dehnratenwechselver-
suche bei 25°C, 750°C und 900°C für die einphasigen Ti-54Al-5X Legierungen. 
In Abbildung 7.5 sind die Stauchgrenzen der vier einphasigen 
Legierungen aus den Dehnratenwechselversuchen dargestellt. 
Die Stauchgrenze entspricht der Streckgrenze im Zugversuch 
und stellt die erste messbare Abweichung von der elastischen 
Geraden dar. Die Werte für die Stauchgrenze decken sich sehr 
gut mit der Reihenfolge für die maximalen Festigkeiten der 
Legierungen und bestätigen die bereits gemachten Aussagen 
in diesem Kapitel.  
Die durchgeführten Dehnratenwechselversuche sind ein effek-
tives Verfahren zur Charakterisierung des mischkristallhärten-
den Effekte von Legierungselementen in metallischen Werkstof-
fen [105]. Des Weiteren kann mittels dieser Versuche die Dehn-
ratenabhängigkeit der Werkstoffe bestimmt und diese in ein 
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Verhältnis zueinander gesetzt werden. Die Dehnratenabhängig-
keit beschreibt, ob eine Veränderung des Werkstoffverhaltens 
mit dem Wechsel der Dehnrate während des Versuchs erfolgt 
und falls dem so ist, wie stark diese Abhängigkeit ausgeprägt ist. 
Diese Dehnratenabhängigkeit m wird mittels der in Formel 16 
dargestellten Gleichung errechnet. 
Tabelle 7.1 zeigt die Dehnratenabhängigkeit m der einphasigen Ti-54Al-5X 
Legierungen bei 750°C und 900°C 
Legierung m ( 750°C ) m ( 900°C ) 
Ti-54Al 0,05 0,15 
Ti-54Al-5Nb 0,04 0,16 
Ti-54Al-5Ta 0,04 0,15 
Ti-54Al-5Zr 0,01 0,10 
Betrachtet man die in Tabelle 7.1 dargestellten Werte der Dehn-
ratenabhängigkeit für die einphasigen Ti-54Al-5X Legierungen 
bei 750°C und 900°C, so kann eine Zunahme der Dehnraten- 
abhängigkeit mit steigender Temperatur bei allen vier unter-
suchten Legierungen festgestellt werden. Dies ist direkt mit der 
Zunahme der thermisch aktivierten Prozesse verknüpft. Durch 
die höhere Temperatur steigt die  Diffusionsgeschwindigkeit  
der Elemente in der Legierung, was auch das Überklettern von 
Hindernissen erleichtert und somit die Festigkeit verringert und 
die Dehnratenabhängigkeit erhöht [166].  
Somit müsste die Dehnratenabhängigkeit der Ti-54Al-5Zr am 
höchsten sein, da der Diffusionskoeffizient von Zirkonium der 
höchste aller drei Legierungselemente ist. Dass die Dehnraten-
abhängigkeit im Vergleich zu den anderen drei Legierungen 
kleiner ist, liegt an der viel höheren Spannung und den daraus 
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resultierenden höheren Differenzen zwischen den unterschied-
lichen Dehnrate. Die Ti-54Al-5Zr zeigt auf Grund des hohen 
Mischkristallhärtungsbeitrages bei allen Dehnraten mit Ab-
stand die höchsten Spannungen. Dies bedeutet, dass der Misch-
kristallhärtungsbeitrag in der γ-Phase der dominierende Mecha-
nismus sein muss. Bei den anderen drei Legierungen dagegen 
scheint die Diffusion einen deutlich gewichtigeren Anteil bei der 
Hochtemperaturverformung zu spielen. Diese Vermutungen 
wurden bereits in Kapitel 7.1 an Hand der Kurven und unter 
Berücksichtigung der in Kapitel 6 gemachten Ergebnisse ange-
stellt.  
7.2 Dehnratenwechselversuche der 
α2/γ-Legierungen
Ähnlich wie bei den einphasige Titanaluminiden im vorherigen 
Kapitel soll der Einfluss der drei Legierungselemente Niob, Tan-
tal und Zirkonium auf volllamellare Titanaluminid-Legierungen 
mit den beiden alternierenden Phasen α2 und γ untersucht wer-
den. Deshalb werden an den volllamellaren Ti-44Al-5X Legie-
rungen ebenfalls Dehnratenwechselversuche bei 25°C, 750°C 
und 900°C durchgeführt und deren mechanisches Verhalten 
untersucht.  
In Abbildung 7.6 sind die Dehnratenwechselversuche der vier 
volllamellaren Ti-44Al-5X Legierungen bei Raumtemperatur 
dargestellt. Alle Kurven zeigen eine konstante Verfestigung mit 
einer sehr geringen Dehnratenabhängigkeit, die sich lediglich 
durch sehr kleine Änderungen in den Spannungen nach dem 
Wechsel der Verformungsgeschwindigkeit erkennen lassen. 
Diese sehr geringe Dehnratenabhängigkeit ist letztlich auf 
das Fehlen von Erholungsprozessen während der Verformung 
zurückzuführen. Da bei Raumtemperatur keine thermisch akti-
vierten Prozesse stattfinden, kommt es zu keinem Gleichge-
wicht aus Versetzungsgeneration und –annihilation und somit 
steigt die Versetzungsdichte kontinuierlich an.  
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Abbildung 7.6 zeigt die Dehnratenwechselversuche der volllamellaren 
Ti-44Al-5X Legierungen bei Raumtemperatur. 
Die binäre Probe erreicht eine Dehnung von 16 %, bevor diese 
bricht. Die Ti-44Al-5Nb und Ti-44Al-5Ta erreichen eine Deh-
nung von 13,5 % bis zum Versagen der Proben. Die Ti-44Al-5Zr 
kann bis zum Ende des Versuches bei 20% Dehnung belastet 
werden, ohne mechanisch zu versagen.  
Der Vergleich der volllamellaren Ti-44Al-5X Legierungen (Ab-
bildung 7.6) mit denen der einphasigen Ti-54Al-5X Legierun-
gen (Abbildung 7.1) bei Raumtemperaturzeigt, dass die Festig-
keitswerte aller volllamellaren Legierungen die der einphasigen 
Legierungen, mit demselben Legierungselementgehalt, deutlich 
übertreffen. Der hauptsächliche Grund für diese enorme Steige-
rung in der Festigkeit ist die unterschiedliche Mikrostruktur. 
Durch die lamellare Mikrostruktur aus α2- und γ-Phase kommt 
es zu einer erheblichen Verbesserung der mechanischen Eigen-
schaften [5,6,13,14]. Die Ursache dafür sind die vielen Grenzflä-
chen, die sich zwischen den beiden alternierenden Phasen 
ausbilden (Kapitel 2.2). Diese semi-kohärenten Grenzflächen 
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agieren als wirkungsvolles Hindernisse für die Versetzungsbe-
wegung und erhöhen somit die mechanischen Eigenschaften im 
Vergleich zu einer einphasigen Legierung [13,14].   
Untersuchungen von Maruyama et al. [14] haben gezeigt, dass 
die γ-Phase eine deutlich geringere Festigkeit aufweist als die 
α2-Phase. Somit kommt ein weiterer Beitrag zur höheren Festig-
keit der Ti-44Al-5X Legierungen sicherlich auch aus der wesent-
lich schwerer verformbaren α2-Phase. Die α2-Phase ist im Ver-
gleich zur γ-Phase sehr spröde, was an ihrer hexagonalen Kris-
tallstruktur und der geringen Anzahl an unabhängigen Gleitsys-
temen liegt [1,172]. Damit ist eine Versetzungsbewegung in der 
α2-Phase erheblich schwieriger und sorgt dadurch für einen 
Zugewinn an Festigkeit [1,173].  
Die Dehnungen der Legierungen bis zum Versagen der Proben 
bleiben dabei nahezu gleich, bis auf die Legierungen mit Zirko-
nium. Hier kann eine Steigerung von 2 % Dehnung für die ein-
phasige Ti-54Al-5Zr auf mindestens 20 % Dehnung für die voll-
lamellare Ti-44Al-5Zr festgestellt werden. Taniguchi et al. [165] 
führen dies auf einen stark sauerstoffbindenden Effekt des Zir-
koniums zurück. Somit verhindert vermutlich das Gettern von 
Sauerstoff in der γ-Phase, in der sich Zirkonium vorwiegend 
anreichert, ein weiteres Verspröden der α2-Phase. Dadurch wird 
die Bruchzähigkeit der α2-Phase nicht noch weiter abgesenkt, 
was sich positiv auf die mechanischen Eigenschaften der vollla-
mellaren Legierung auswirkt. Rahmel et al. [174] konnten zei-
gen, dass die geringe Bruchdehnung von Ti3Al auf das Einlagern 
von Sauerstoffatomen entlang der Gleitebenen zu einer Verrin-
gerung der Bruchdehnung führt. 
Bei einem Vergleich der mechanischen Eigenschaften mit den 
einphasigen Legierungen sind allerdings auch das Verteilungs-
verhalten der Legierungselemente und die Veränderung der 
α2/γ-Gitterfehlpassung durch die weiteren Elemente zu beach-
ten. 
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Anders als bei den einphasigen Ti-54Al-5X Legierungen kommt 
es durch das unterschiedliche Verteilungsverhalten der Ele-
mente in die α2- und γ-Phase (Kapitel 2.6) zu unterschiedlichen 
Elementgehalten der Legierungselemente in der γ-Phase. Der 
Mischkristallhärtungsbeitrag in der γ-Phase ergibt sich somit 
aus dem Mischkristallhärtungskoeffizient (Kapitel 6.2) und dem 
Elementgehalt in der γ-Phase.  
Abbildung 7.7 zeigt das Verteilungsverhalten in die γ- und α2-Phase der drei 
Legierungs-elemente. Die schraffierten Balkn geben dabei die Werte nach 
Kainuma et al. [7] an, wohingegen die ausgefüllten Balken auf Ergebnissen von 
Zenk [175] basieren, die mittels Atomsonden-messungen an den Ti-44Al-5X 
Legierungen bestimmt wurden. 
In Abbildung 7.7 sind die Verteilungskoeffizienten der drei 
Legierungselemente Nb, Ta und Zr aus den Arbeiten von Kai-
numa et al. [7] (schraffierte Balken) und Zenk [175] (ausgefüllte 
Balken) gegenübergestellt. Dabei ist das von Zenk mittels Atom-
sondenmessungen untersuchte Probenmaterial identisch mit 
dem in dieser Arbeit untersuchten Ti-44Al-5X Legierungen. Es 
zeigt sich, dass die Verteilungskoeffizienten der drei Legierungs-
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elemente deutlich voneinander abweichen. Alle drei Legierungs-
elemente reichern sich laut den Messungen von Zenk [175] deut-
lich stärker in der γ-Phase an, als dies bei Kainuma et al. [7] der 
Fall ist. Somit kann von einem deutlich größeren festigkeits- 
steigernden Einfluss der Legierungselemente auf die γ-Phase 
ausgegangen werden, als ursprünglich angenommen. Untersu-
chungen von Larson et al. [176] haben ähnlich wie Zenk eben-
falls eine nahezu gleichmäßige Verteilung von Tantal in beiden 
Phasen ermittelt. 
Die mechanischen Eigenschaften der volllamellaren Legierun-
gen und die sich daraus ergebende Reihenfolge, sind ein kom-
plexes Zusammenspiel aus mehreren Eigenschaften der Legie-
rungen und deren Modifikation durch die Zugabe dritter 
Elemente. Von besonderer Bedeutung ist dabei die Mischkris-
tallhärtung der Legierungselemente in der γ-Phase (Kapitel 6.2), 
die Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungselemente in der 
γ-Phase (Kapitel 6.1), sowie die Veränderung der Gitterparame-
ter durch die Legierungselemente (Kapitel 5.4) und die sich 
daraus ergebende α2/γ-Gitterfehlpassung und das c/a-Verhältnis 
der γ-Phase.  
Durch die eingestellte volllamellare Mikrostruktur und den 
beschriebenen Eigenschaftsänderungen durch die Legierungs-
elementzugabe kommt es zu einer erheblichen Verbesserung 
der mechanischen Eigenschaften. Auch bei Temperaturen von 
750°C zeigen sich die deutlich besseren mechanischen Eigen-
schaften gegenüber der einphasigen γ-Legierungen.  
Vergleicht man die Versuche bei Raumtemperatur mit den 
Dehnratenwechselversuchen bei 750°C (Abbildung 7.8), ist eine 
Verringerung der maximalen Festigkeit und eine Zunahme der 
Dehnratenabhängigkeit bei allen vier untersuchten Legierungen 
festzustellen. Alle Versuche erreichen eine maximale Dehnung 
von 20 %. All diese Veränderungen im Werkstoffverhalten 
können mit der deutlich höheren Temperatur und den dadurch 
7  Warmfestigkeit im Druckversuch 
144 
thermisch aktivierten Prozessen korreliert werden, welche be-
reits in Kapitel 7.1 erläutert wurden.  
Abbildung 7.8 stellt die Verformungskurven im Dehnratenwechselversuch der 
vier volllamellaren Legierungen bei 750°C  unter Druckbelastung dar. 
Bei diesen Versuchen lässt sich eine deutliche Reihenfolge der 
Ti-44Al-5X Legierungen bezüglich des Verformungswiderstan-
des erkennen. Den geringsten  Widerstand über alle Dehnraten 
zeigt die binäre Legierung, gefolgt von der mit Niob legierten 
Titanaluminidlegierung und derjenigen mit Tantal. Die Legie-
rung mit Zirkonium hat die höchste Festigkeit über den gesam-
ten Versuch. Alle vier Legierungen zeigen in jedem der Ab-
schnitte eine Verfestigung, was auf eine ansteigende Verset-
zungsdichte in den Legierungen schließen lässt. Allerdings sind 
im letzten Abschnitt zwischen 16,5 – 20 % Dehnung die Anstiege 
der Teilkurven bei allen vier Legierungen deutlich geringer und 
weisen fast einen konstanten Spannungswert auf.  
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Abbildung 7.9 zeigt die Dehnratenwechselversuche der volllamellaren Ti-44Al-5X 
Legierungen bei 900°C unter Druckbelastung.  
Die in Abbildung 7.9 dargestellten Dehnratenwechselversuche 
der volllamellaren Ti-44Al-5X Legierungen bei 900°C folgen den 
gleichen Trends bezüglich der Festigkeit und der Dehnratenab-
hängigkeit. Mit steigender Temperatur nehmen die absoluten 
Festigkeitswerte gegenüber den 750°C Versuchen weiter ab und 
die Dehnratenabhängigkeit wird deutlich ausgeprägter. Auch 
kann festgestellt werden, dass erneut alle Versuche bis 20 % 
Dehnung durchgeführt werden können. Dies ist, wie bereits 
erwähnt, mit den thermisch aktivierten Prozessen und dem 
dadurch erleichterten Verformungsverhalten zu erklären. 
Die Reihenfolge der Legierungen bezüglich ihres Verformungs-
widerstandes bei den unterschiedlichen Dehnraten lässt dabei 
wieder Rückschlüsse auf die sich abspielenden Verformungsme-
chanismen und deren Gewichtung bei 900°C zu. Je nach vorge-
gebener Dehnrate stellt sich eine unterschiedliche Reihenfolge 
der Legierungen hinsichtlich ihrer Festigkeit ein. Die binäre 
Legierung zeigt die geringste Festigkeit bei allen angelegten 
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Dehnraten, gefolgt von der mit Niob legierten Titanaluminidle-
gierungen. Die beiden anderen Legierungen Ti-44Al-5Ta und 
Ti-44Al-5Zr haben in Abhängigkeit der angelegten Dehnrate 
den höchsten Verformungswiderstand.  
Im ersten Bereich stellt sich bei der binären Legierung Ti-54Al 
und den beiden Legierungen Ti-54Al-5Ta und Ti-54Al-5Zr 
nach circa 3 % Dehnung ein Spannungsplateau ein. Bei der 
Ti-54Al-5Nb ist eine geringere Festigkeit als bei den anderen bei-
den Legierungen festzustellen. Allerdings tritt bei dieser weitere 
Verfestigung im ersten Abschnitt auf und es stellt sich noch 
kein Gleichgewicht aus Versetzungsgeneration und –annihila-
tion ein. Die Kurven der TiAl-Legierungen mit Tantal und Zir-
konium liegen dabei nahezu übereinander und weisen somit 
den gleichen Verformungswiderstand auf. Diese gleiche Span-
nung der beiden Legierungen lässt sich bei allen drei Abschnit-
ten mit einer Dehnrate von 10-4 s-1 beobachten. Erst durch den 
Wechsel der Dehnrate kommt es zu einer unterschiedlichen 
Werkstoffantwort der beiden betrachteten Legierungen. Mit 
dem Wechsel auf eine geringere Dehnrate von 10-5 s-1 zeigt 
die Ti-44Al-5Ta Legierung die höchsten Spannungswerte aller 
Legierungen, wohingegen die Ti-44Al-5Zr den höchsten Verfor-
mungswiderstand bei der höchsten Dehnrate von 10-3 s-1 auf-
weist.  
Bei der geringsten Dehnrate wirken sich die zeitabhängigen  
Diffusionsprozesse stärker aus, da die Legierungselemente sich 
an der Versetzung anlagern und somit die Versetzungsbewe-
gung verlangsamen, weshalb dieser der geschwindigkeitsbe-
stimmende Schritt ist. Durch die geringe Dehnrate ergeben sich 
geringere Spannungen im Werkstoff, womit das sich Losreißen 
der Versetzung von der sie umgebenden Cottrell-Wolke des  
Legierungselementes (Abbildung 7.4) deutlich erschwert wird. 
Deshalb zeigt die Legierung mit Tantal die besseren mecha- 
nischen Eigenschaften als die Legierung mit Zirkonium. Der  
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Diffusionskoeffizient von Tantal in der γ-Phase ist deutlich 
geringer als der von Zirkonium (Kapitel 6.1).  
Bei der höchsten Dehnrate ist die Reihenfolge der beiden Legie-
rungen vertauscht, da die zeitunabhängigen Prozesse dominie-
ren. Der Mischkristall-härtungsbeitrag in der γ-Phase ist auf 
Grund des Atomradienunterschiedes durch die Zugabe von Zir-
konium größer als durch Tantal. Nicht nur weil der Misch- 
kristallhärtungskoeffizient (Kapitel 6.2) des Zirkoniums deut-
lich größer ist, sondern da sich nach dem Verteilungsverhalten 
(Abbildung 7.7) auch deutlich mehr Legierungsatome in der 
γ-Phase lösen als dies bei Tantal der Fall ist. 
Ein weiterer Einflussfaktor auf das Verformungsverhalten und 
damit auf die Geschwindigkeit der Verformung der Legierungen 
ist die Rekombination der Versetzungen an der α2/γ-Grenzflä-
che [177]. Erreicht eine Versetzung in der γ-Phase die semi-ko-
härente Phasengrenzfläche, läuft diese darauf zu und staut sich 
auf [43,178]. Dieses Aufstauen an der Grenzfläche erzeugt ein 
Spannungsfeld und erschwert nun die Bewegung anderer Ver-
setzungen, wodurch die Versetzungsbewegung behindert wird. 
Erst durch das Rekombinieren der Versetzung mit einer entspre-
chenden Versetzung mit umgekehrtem Burgersvektor kann die 
entstandene Spannung an der Grenzfläche wieder verringert 
werden. Entscheidend für diese Annihilation ist demnach die 
Wanderung der Versetzungen an der Grenzfläche, um eine 
Rekombination zu ermöglichen.  
Allerdings sollten durch thermisch aktivierte Prozesse die Re-
kombination an der Grenzfläche keinen geschwindigkeitsbe-
stimmenden Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der 
untersuchten Legierungen haben.  
Wie schon bei den 750°C Versuchen spielt auch die Gitterfehl-
passung zwischen den beiden Phasen eine wichtige Rolle. Aus 
den unterschiedlichen Dehnraten resultieren unterschiedliche 
Spannungen und dadurch kommt es an der Grenzfläche zur 
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Versetzungsemission in die γ-Phase [42,44]. Zwar nimmt die 
Gitterfehlpassung der Ti-44Al-5Ta mit steigender Temperatur 
ab, allerdings ist diese bei 900°C immer noch deutlich höher 
als bei der Legierung mit Zirkonium (Kapitel 5.4). Somit ist die 
potentielle Versetzungsemission in die γ-Phase in der tantalle-
gierten Probe zwar grundsätzlich höher als in der Ti-44Al-5Zr, 
allerdings nimmt dieser Effekt auch mit steigender Spannung 
weiter zu. Dies kann ein weiterer Grund für die besseren mecha-
nischen Eigenschaften der Ti-44Al-5Zr Legierung bei höherer 
Verformungsgeschwindigkeit sein.  
Im Bereich zwischen 9,5 - 13 % Dehnung ist bei allen vier Legie-
rungen eine Entfestigung der Legierung festzustellen. Dies ist 
auf die sich verändernde Mikrostruktur der volllamellaren Ti-
tanaluminidlegierungen zurückzuführen. Durch die hohen me-
chanischen Belastungen und die hohen Temperaturen kommt 
es zu einer Degradation. Die Auflösung der α2-Phase, in Folge 
der hohen mechanischen Belastung, sorgt für einen geringeren 
Verformungswiderstand der Legierungen und damit zu einer 
Verringerung der Festigkeit während des Versuches [179]. Deut-
lich wird diese mikrostrukturelle Veränderung bei der Betrach-
tung der drei Abschnitte, welche mit einer Dehnrate von 10-4 s-1 
verformt werden. Die höchsten Spannungswerte bei der mitt- 
leren Dehnrate zeigen alle vier Legierungen im ersten Abschnitt 
bei niedrigen Dehnungen. Mit zunehmender Versuchsdauer  
fallen die Spannungen im Bereich zwischen 9,5 - 13 % Dehnung 
als auch im Bereich zwischen 16,5 - 20 % Dehnung deutlich  
gegenüber dem zu Beginn ab, was auf eine mikrostrukturelle 
Veränderung und eine verminderte Versetzungsbehinderung 
schließen lässt [179]. Dies kann jedoch nur ein erster Hinweis 
sein und soll bei nachfolgenden Kriechversuchen genauer unter-
sucht werden.  
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In Abbildung 7.10 sind die Stauchgrenzen der volllamellaren 
TI-44Al-5X Legierungen gezeigt. Wie bei den einphasigen Legie-
rungen decken sich die Werte der Stauchgrenze mit den in den 
Dehnratewechselversuchen beschriebenen Reihenfolgen der 
maximalen Festigkeiten und den in diesem Kapitel gemachten 
Aussagen.   
Abbildung 7.10 stellt die Stauchgrenze der volllamellaren Ti-44Al-5X Legierun-
gen der Dehnratenwechselversuche bei 25°C, 750°C und 900°C dar. 
Die errechnete Dehnratenabhängigkeit der volllamellaren 
Ti-44Al-5X Legierungen sind in Tabelle 7.2 aufgelistet. Beim 
Vergleich der Werte kann auch bei den volllamellaren Legierun-
gen eine Zunahme der Dehnratenabhängigkeit mit steigender 
Temperatur festgestellt werden. Dies ist wie bei den einphasigen 
Legierungen auch auf die zunehmende Bedeutung der ther-
misch aktivierten Prozesse zurückzuführen. 
Betrachtet man die Dehnratenabhängigkeiten bei 750°C zeigt 
sich, dass die Dehnratenabhängigkeit in allen vier Legierungen 
relativ gleich stark ausgeprägt ist. Dies ist ein Hinweis darauf, 
dass die äquivalente volllamellare Mikrostruktur die Dehnraten-
abhängigkeit bestimmt. Da der mittlere α2/γ-Grenzflächen- 
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abstand aller vier Legierungen gleich ist, bilden die semi-kohä-
renten Grenzflächen aus α2- und γ-Phase den effektivsten 
Widerstand gegen die Versetzungsbewegung in allen vier be-
trachteten Legierungen. 
Tabelle 7.2 listet die Dehnratenabhängigkeit m der volllamellaren Ti-44Al-5X 
Legierungen bei 750°C und 900°C auf 
Legierung m ( 750°C ) m ( 900°C ) 
Ti-44Al 0,17 0,20 
Ti-44Al-5Nb 0,16 0,19 
Ti-44Al-5Ta 0,16 0,17 
Ti-44Al-5Zr 0,17 0,21 
Mit steigender Temperatur wird der Unterschied in der Dehnra-
tenabhängigkeit der einzelnen Legierungen deutlicher und so-
mit nimmt der Einfluss der thermisch aktivierten Prozesse zu. 
Je höher die Diffusionsgeschwindigkeit des Elementes (Kapi-
tel 6.1), im Fall der binären Legierung die von Titan, desto höher 
ist auch die Zunahme der Dehnratenabhängigkeit bei 750°C. Die 
Legierung mit Tantal zeigt die geringste Zunahme, gefolgt von 
Niob und Zirkonium mit der größten Zunahme. Der Effekt der 
Mischkristallhärtung lässt sich auf Grund des unterschiedlichen 
Verteilungsverhaltens dagegen nur schwer einordnen. Des Wei-
teren muss ein möglicher Einfluss der Mikrostrukturverände-
rung bei den 900°C Versuchen berücksichtigt werden, der die 
Dehnratenabhängigkeit beeinflussen kann [180]. 
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Abbildung 7.11 zeigt die Dehnratenabhängigkeit der volllamellaren Legierun-
gen über der Temperatur. Diese nimmt mit steigender Temperatur zu. 
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8 Kriechverformung der 
α2/γ-Legierungen
Zur Untersuchung des Kriechverhaltens der volllamellaren Ti-
tanaluminidlegierungen, wird eine gleichartige Mikrostruktur 
mit äquivalentem α2/γ-Grenzflächenabstand eingestellt (siehe 
Kapitel 4.4)  und unter Druckbelastung bei 900°C getestet. Teile 
der in diesem Kapitel gezeigten Daten wurden bereits im 
Rahmen einer Publikation veröffentlicht [181]. 
8.1 Druckkriechversuche bei 900°C 
Die Ergebnisse der Druckkriechversuche bei 900°C mit einer 
angelegten Spannung von 100 MPa sind in Abbildung 8.1 darge-
stellt, diese zeigen die Auftragungen der Dehnung über der 
Zeit (Abbildung 8.1a) und der Dehnrate über der Dehnung (Ab-
bildung 8.1b). Die vier Legierungen wurden alle bis zu einer 
plastischen Dehnung von circa 5 % verformt. Die geringste Ver-
suchsdauer bis 5 % Dehnung weist die binäre Legierung auf, 
gefolgt von der Ti-44Al-5Nb, dann Ti-44Al-5Zr und Ti-44Al-5Ta. 
Alle vier Legierungen zeigen das erwartete Verhalten einer 
ε/t-Kurve im Kriechversuch. Im primären Bereich nimmt die 
Dehnrate ab, bis eine konstante Dehnung über der Zeit beginnt. 
Es folgt der sekundäre Bereich mit konstanter Dehnrate, bei 
dem sich ein Gleichgewicht aus Versetzungsgeneration und -an-
nihilation einstellt. Eine Ausnahme bildet der letzte Teil der 
Ti-44Al-5Ta Kurve, welche zum Ende des Versuches wieder 
einen leichten Anstieg in der ε/t-Kurve zeigt. Die Abweichung 
der Ti-44Al-5Ta Kurve zu Ende des Versuches kann mit der lan-
gen Versuchszeit und damit einsetzenden Veränderungen in der 
Mikrostruktur begründet werden [179]. Durch die Auflösung der 
α2-Phase verringert sich der Kriechwiderstand der Legierung 
und die Verformung beschleunigt sich, was in einer höheren 
Dehnrate zum Ausdruck kommt. 
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Abbildung 8.1 zeigt die Dehnungs-Zeit-Kurven (a) und die Dehnrate-Deh-
nungs-Kurven (b) der vier volllamellaren Titanaluminidlegierungen bei 900°C 
und 100 MPa Spannung. 
Die Reihenfolge der Legierungen lässt sich auch sehr gut in Ab-
bildung 8.2 erkennen, in der die Kriechkurven bei unterschied-
lichen Spannungen dargestellt sind. Die schlechteste Kriech- 
festigkeit bei allen angelegten Spannungen weist die binäre 
Ti-44Al, gefolgt von der Ti-44Al-5Nb auf. Die Zugabe von 5 at%. 
Niob bewirkt somit eine signifikante Reduktion der Kriechrate. 
Vergleicht man die Versuchszeiten der beiden Legierungen, so 
ergibt sich fast eine Verdoppelung durch die Zugabe des Niobs. 
Der positive Einfluss des Niobs auf die Kriecheigenschaften 
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volllamellarer Titanaluminide ist jedoch nicht ungewöhnlich 
und wurde in zahlreichen Publikationen bereits festge-
stellt [33,85,182]. 
Abbildung 8.2 zeigt die Kriechkurven der vier Legierungen bei 900°C und 
(a) 100 MPa, (b) 150 MPa, (c) 200 MPa und (d) 250 MPa Spannung.
Auffällig ist jedoch, dass sowohl die Ti-44Al-5Zr, als auch die 
Ti-44Al-5Ta deutlich bessere Kriecheigenschaften aufweisen als 
die Legierung mit Niob. Der positive Einfluss von Tantal auf  
die Kriecheigenschaften in volllamellaren Titanaluminiden wird 
in der Literatur vereinzelt beschrieben, allerdings fehlt eine  
detaillierte Untersuchung der veränderten Eigenschaften, wel-
che dieses Verhalten erklären können [136,155,183]. Vereinzelt 
gibt es auch Untersuchungen mit Zirkonium als Legierungs- 
element, allerdings wird es dabei nur in Kombination mit  
anderen Legierungselementen betrachtet, so dass der Einfluss 
des Zirkoniums schwer zu isolieren ist [35,39]. Die minimalen  
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Kriechraten der vier Ti-44Al-5X Legierungen bei 900°C sind in 
Tabelle 8.1 angegeben. 
Tabelle 8.1 listet die minimalen Kriechraten der vier volllamellaren Ti-44Al-5X 
Legierungen bei 900°C und angelegten Spannungen auf. 
𝜀?̇?𝑖𝑛 Ti-44Al Ti-44Al-5Nb Ti-44Al-5Ta Ti-44Al-5Zr 
100 
MPa 
1,58 · 10-7 s-1 9,84 · 10-8 s-1 1,62 · 10-8 s-1 3,27 · 10-8 s-1
150 
MPa 
6,69 · 10-7 s-1 3,89 · 10-7 s-1 1,37 · 10-7 s-1 1,25 · 10-7 s-1
200 
MPa 
2,90 · 10-7 s-1 7,63 · 10-7 s-1 4,04 · 10-7 s-1 3,78 · 10-7 s-1
250 
MPa 
6,12 · 10-6 s-1 2,56 · 10-6 s-1 1,73 · 10-6 s-1 1,08 · 10-6 s-1
Die Reihenfolge des Kriechwiderstandes der Legierungen verän-
dert sich mit zunehmender äußerer angelegter Spannung. Die 
binäre Legierung zeigt bei allen angelegten Spannungen von 100 
bis 250 MPa die höchsten Kriechraten und auch die TiAl-Legie-
rung mit Niob weist immer den zweithöchsten Wert im Ver-
gleich der Legierungen auf. Allerdings zeigt die Ta-haltige Vari-
ante bei 100 MPa die geringste minimale Kriechrate. Mit steigen-
der Spannung nähern sich die Kriechkurven der Ti-44Al-5Ta 
und der Ti-44Al-5Zr jedoch immer weiter an und zeigen bei 
einer Spannung von 200 MPa im sekundären Bereich fast einen 
gleichartigen Kurvenverlauf. Bei der höchsten Spannung von 
250 MPa zeigt die TiAl-Legierung mit Zirkonium nicht nur die 
geringste minimale Kriechrate, sondern ist über den ganzen 
Versuch die Legierung mit dem höchsten Kriechwiderstand.  
Um dieses Verhalten verstehen zu können, müssen die beiden 
unterschiedlichen Bereiche der Kriechkurve genauer betrachtet 
werden. Der primäre und der sekundäre Kriechbereich sind bei 
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allen Kurven deutlich erkennbar. Das Ende des primären Be-
reichs wird bei der Ti-44Al-5Zr früher erreicht, als dies bei der 
Ti-44Al-5Ta der Fall ist. Eine genaue Bestimmung des primären 
Kriechbereiches und der dabei ablaufenden Mechanismen soll 
in Kapitel 8.2 geschehen.  
Im sekundären Kriechbereich kann eine leichte Entfestigung 
und ein Anstieg der Kriechrate mit steigender Versuchsdauer 
bei den vier untersuchten Legierungen festgestellt werden. 
Diese Entfestigung im sekundären Bereich ist mit mikrostruktu-
rellen Veränderungen in Folge der Kriechbelastung verbun-
den [179] und soll in Kapitel 8.3 genauer betrachtet werden.  
Abbildung 8.3 zeigt mit der α2/γ-Gitterfehlpassung (a), der tetragonalen 
Verzerrung (b), der Mischkristallhärtung (c) und der Diffusion (d), vier der 
wichtigsten Einflussfaktoren auf die Kriecheigenschaften in volllamellaren 
Titanaluminiden. 
Die hauptsächlichen Einflussfaktoren sind in Abbildung 8.3 
skizziert und sollen mit den Kriechkurven in Abbildung 8.2 in 
Zusammenhang gestellt werden.  
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Die Verbesserung der Kriecheigenschaften durch die Zugabe 
von Legierungselementen ist dabei ein komplexes Zusammen-
spiel aus vielen Faktoren wobei einige von ganz besonderem 
Interesse sind. Die als wichtigste erachteten Einflussfaktoren, 
welche genauer untersucht wurden, sind dabei die Gitterfehl-
passung zwischen der α2- und der γ-Phase (Kapitel 5.4.2), die 
Tetragonalität der γ-Phase (Kapitel 5.4.3), die Mischkristallhär-
tung in der γ-Phase (Kapitel 6.2), sowie die Diffusionsgeschwin-
digkeit der Legierungselemente in der γ-Phase (Kapitel 6.1). Der 
starke Fokus auf die γ-Phase ist dabei mit deren Wichtigkeit für 
die Hochtemperaturverformung begründet. Andere Einflussfak-
toren auf die Kriecheigenschaften, wie beispielsweise der Alumi-
niumgehalt, können dagegen als unerheblich für die vier Legie-
rungen angesehen werden, da die ausgewählten Legierungsele-
mente Titan substituieren und somit der Aluminiumgehalt 
in allen Legierungen als konstant angesehen wird [128].  
Die Bestimmung der Gitterparameter der vier Legierungen, 
sowohl mit gleicher Abkühlrate (Abbildung 5.12) als auch mit 
gleichem α2/γ-Grenzflächenabstand (Abbildung 5.13), zeigen 
die gleichen Reihenfolgen der Gitterfehlpassungen bei den 
Legierungen. Die Untersuchungen in Kapitel 5.4.4 haben ge-
zeigt, dass die Gitterfehlpassungswerte der Ti-44Al-5Nb und 
Ti-44Al-5Zr Legierungen auch bei Temperaturen von 900°C als 
konstant angenommen werden können, wohingegen sich die 
Gitterfehlpassung bei der Ti-44Al-5Ta verringert, aber immer 
noch den größten Wert aller Legierungen mit einem zusätzli-
chen Legierungselement aufweist.  
Dies ist von besonderem Interesse, da eine hohe Gitterfehlpas-
sung mit einer hohen Anzahl an Gitterfehlpassungsversetzun-
gen gleichgesetzt wird. Diese Fehlpassungsversetzungen bauen 
die Kohärenzspannungen an der Phasengrenze ab und bilden 
damit eine semi-kohärente Grenzfläche zwischen der tetragonal 
verzerrten γ-Phase und der hexagonalen α2-Phase, gemäß der 
Blackburn-Orientierung aus. Fehlpassungsversetzungen an der 
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Grenzfläche erleichtern nun wiederum das Emittieren von Ver-
setzungen in die unter Zugspannung stehende γ-Phase. Somit 
kann ein hoher Gitterfehlpassungswert mit einer erleichterten 
Versetzungsemission in die γ-Phase korreliert werden, was je-
doch als nachteilig für die Kriecheigenschaften angesehen wird. 
Daraus ergibt sich ein positiver Einfluss der Legierungsele-
mente, welche die Gitterfehlpassung im Vergleich zur binären 
Legierung verringern. Aus den Synchrotronmessungen lässt sich 
die Reihenfolge der Gitterfehlpassung durch die Elemente 
Tantal, Niob zu Zirkonium nachweisen.   
Betrachtet man die in Abbildung 8.2 gezeigten Kriechkurven 
im Hinblick auf die Gitterfehlpassungswerte der Legierungen, 
so zeigt die Ti-44Al-5Ta die besten Kriecheigenschaften, wobei 
diese die höchste Gitterfehlpassung aufweist. Die Ti-44Al-5Zr 
allerdings hat mit ihrem deutlich geringeren Gitterfehlpas-
sungswert einen erheblich besseren Kriechwiderstand als die 
Ti-44Al-5Nb. Somit scheint der Gitterfehlpassungswert eine 
wichtige Größe im Verhalten volllamellarer Titanaluminide zu 
sein, was sich auch in der Literatur bestätigt [51–53,178].   
Ein weiterer Einflussfaktor, der aus den Messungen der Gitter-
parameter mittels Synchrotron errechnet werden kann, ist das 
c/a-Verhältnis der γ-Phase. Je höher das c/a-Verhältnis ist, desto 
größer ist die tetragonale Verzerrung der γ-Phase. Durch eine 
größere Verzerrung der γ-Phase wird die Versetzungsbewegung 
in [101]-Richtung erschwert und hat somit eine festigkeitsstei-
gernde Wirkung im Hochtemperaturbereich. Da dies aber auch 
eine Versprödung der γ-Phase zur Folge hat, ist dies bei niedri-
gen Temperaturen allerdings von Nachteil [35,149]. Die Reihen-
folge der tetragonalen Verzerrung in den Legierungen bleibt 
dabei auch mit steigender Temperatur erhalten.  
Vergleicht man die Kriechkurven mit den Ergebnissen der tetra-
gonalen Verzerrungen durch die Legierungselemente, so ist kein 
Trend aus dem c/a-Verhältnis auf den Kriechwiderstand der 
Legierungen ersichtlich. Die tetragonale Verzerrung der binären 
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Legierung ist am höchsten und sollte somit den effektivsten Wi-
derstand gegen die Versetzungsbewegung bewirken. Allerdings 
hat die Ti-44Al den geringsten Kriechwiderstand  aller Legierun-
gen. Die Ti-44Al-5Zr Legierung besitzt die geringste tetragonale 
Verzerrung und weist trotzdem in den Kriechversuchen bei 
900°C/100 MPa eine erheblich geringere Dehnrate auf als die 
binäre Legierung und die Ti-44Al-5Nb mit einem deutlich grö-
ßerem c/a-Verhältnis. Dies lässt den Schluss zu, dass der durch 
die tetragonale Verzerrung bewirkte Effekt gering ist im Ver-
gleich zu den anderen durch die Legierungselemente hervorge-
rufenen Eigenschaftsveränderungen.   
Ein Effekt, der deutlich mehr Einfluss auf das Kriechverhalten 
der Legierungen zu haben scheint, ist die Mischkristallhärtung 
der Legierungselemente in der γ-Phase. Im Kapitel 6.2 wurden 
die Mischkristallhärtungskoeffizienten der drei Legierungsele-
mente bestimmt und mit dem Goldschmidtradius der Elemente 
korreliert. Bei den Dehnratenwechselversuchen der einphasigen 
Legierungen bei 900°C (Kapitel 7.1) haben sich die deutlich bes-
seren mechanischen Eigenschaften der Ti-54Al-5Zr sehr gut mit 
dem hohen Mischkristallhärtungskoeffizienten in Verbindung 
bringen lassen.  Diese Versuche haben gezeigt, dass die Misch-
kristallhärtung von erheblichem Einfluss für die Hochtempera-
turverformung ist.  
Die Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungselemente in der 
γ-Phase wurde in Kapitel 6.1 untersucht und bereits für die Be-
schreibung der volllamellaren Legierungen im Dehnratenwech-
selversuch herangezogen. Die Legierungselemente lagern sich 
an der Versetzung an und verlangsamen die Versetzungsbewe-
gung [22]. Dabei weist Tantal in den Untersuchungen den ge-
ringsten und Zirkonium den höchsten Diffusionskoeffizienten 
aller untersuchten Legierungselemente auf. Dies ist in guter 
Übereinstimmung mit den beobachteten Kriechkurven und 
würde den hohen Kriechwiderstand der Ti-44Al-5Ta Legierung 
bei 900°C und 100 MPa im Gegensatz zur Ti-44Al-5Zr erklären. 
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Die zeitabhängigen Diffusionsprozesse sind somit dominant 
und sorgen für die Verlangsamung der Versetzungsbewegung.  
Die hohe Mischkristallhärtung und die geringe Gitterfehlpas-
sung sind der Grund für das sehr gute Kriechverhalten der 
Ti-44Al-5Zr gegenüber der binären Ti-44Al und der Ti-44Al-5Nb. 
Die geringe Dehnrate der Ti-44Al-5Ta lässt sich mit der geringen 
Diffusionsgeschwindigkeit des Legierungselements erklären. 
Dieser Prozess ist im niedrigen Spannungsbereich dominant 
und somit hat die Legierung mit Tantal den höchsten Kriech- 
widerstand, obwohl die Mischkristallhärtung in der γ-Phase am 
geringsten und die Gitterfehlpassung an der Grenzfläche am 
höchsten bei allen Legierungen ist.  
Mittels der Dorn-Gleichung (Gleichung 4) kann die Spannungs-
abhängigkeit der untersuchten Legierungen bestimmt werden. 
Dazu wird die minimale Kriechrate mit der Spannung und dem 
in einen Zusammenhang gestellt. Dabei wird die Aktivierungs-
energie, die Mikrostruktur und die Versuchstemperatur für 
einen Werkstoff als kontant angenommen. 
Durch die Bestimmung des Spannungsexponenten kann der 
dominierende Versetzungsmechanismus ermittelt und die Le-
gierungen untereinander verglichen werden. Dafür werden die 
minimalen Kriechraten (Tabelle 8.1) gegen die angelegten Span-
nungen doppellogarithmisch aufgetragen. Der sich ergebende 
Norton-Plot ist in Abbildung 8.4 dargestellt. 
In der doppellogarithmischen Auftragung ergibt sich mittels 
einer Potenzfunktion eine Ausgleichsgerade, deren Steigung 
den Spannungskoeffizienten darstellt. Die ermittelten Werte 
zwischen 3,4 - 4,9 stehen dabei für Versetzungsklettern als 
dominanten Verformungsmechanismus während des Kriechver-
suches [184,185].  
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Abbildung 8.4 zeigt den Norton-Plot der vier untersuchten Legierungen bei 
900°C Versuchstemperatur 
8.2 Bestimmung des primären Kriechbereiches 
Der primäre Kriechbereich ist von besonderem Interesse, nicht 
nur da sich hier das Gleichgewicht aus Versetzungsgeneration 
und –annihilation einstellt und somit ein stetiger Abfall der 
Dehnrate von statten geht, sondern da technisch anwendbare 
Bauteile typischerweise auf 1 % plastische Kriechdehnung aus-
gelegt werden, bis diese ersetzt werden müssen. Somit kommt 
dem primären Kriechbereich, der  bei Titanaluminidlegierun-
gen, sehr ausgeprägt ist, eine besondere Bedeutung zu.  
Bei der Betrachtung der Kriechversuche wurde bereits ein un-
terschiedliches Verhalten der tantalhaltigen und der zirkonium-
haltigen Legierungen bezüglich des primären Kriechbereiches. 
Um den Einfluss der Legierungselemente in Zusammenhang mit 
den Kriecheigenschaften bestimmen zu können, soll das Ende 
des primären Kriechbereiches mittels der in Kapitel 3.3.4 be-
schriebenen Methoden ermittelt und gegenübergestellt werden. 
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In Abbildung 8.5a ist das ermittelte Ende des primären Kriech-
bereiches, für alle 16 durchgeführten Kriechversuche bei 900°C, 
mittels der Garofalo-Gleichung (Gleichung 20) dargestellt. Für 
die vier untersuchten Legierungen zeigen sich unterschiedliche 
Trends. Bei der niobhaltigen Legierung kann eine Verringerung 
des primären Bereiches mit zunehmender Spannung festgestellt 
werden. Auch bei den mit Zirkonium legierten Proben ist dies 
zu sehen, wenn auch der Sprung von 100 auf 150 MPa deutlich 
größer ist als bei den anderen beiden Spannungen. Die Legie-
rung mit Tantal zeigt bis auf den Wert bei 200 MPa einen leich-
ten Anstieg mit der äußeren angelegten Spannung, wobei dies 
sehr gering ausfällt. Bei der binären Legierung kann kein Trend 
mit zunehmender Spannung erkannt werden.  
Abbildung 8.5 zeigt die Dehnungswerte am Ende des primären Kriechberei-
ches, bestimmt mit der Garofalo-Gleichung (a) und dem Chapman-Fit (b). 
In Abbildung 8.5b sind ebenfalls die Dehnungswerte, welche das 
Ende des primären Kriechbereiches charakterisieren, aufgetra-
gen. Allerdings sind diese mittels eines Chapman-Fits angenä-
hert worden. Anders als bei der Garofalo-Gleichung wird nicht 
die Dehnung, sondern die Dehnrate über der Zeit aufgetragen. 
Vergleicht man die beiden Abbildungen miteinander, lassen 
sich dieselben Trends erkennen.  
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Der α2/γ-Gitterfehlpassung kommt eine entscheidende Rolle im 
primären Kriechbereich zu, da durch die äußere angelegte Span-
nung und den Kohärenzspannungen die Versetzungsemission 
zu Anfang sehr hoch ist [42,44,60]. Es zeigt sich, dass bei allen 
angelegten Spannungen die Legierung mit Zirkonium den 
deutlich geringeren primären Bereich hat als die Legierung mit 
Tantal. Dieser deutliche Unterschied kann durch die geringe 
Gitterfehlpassung in der Ti-44Al-5Zr erklärt werden. Bei der 
Ti-44Al-5Ta ist die Gitterfehlpassung hoch, somit lässt sich die 
deutlich unterschiedliche Ausprägung des primären Kriechbe-
reiches im Vergleich zur Ti-44Al-5Zr erklären.  
Bei der Ti-44Al-5Nb nimmt mit steigender Spannung die pri-
märe Kriechdehnung immer weiter ab, ähnlich der Ti-44Al-5Zr. 
Die Gitterfehlpassung ist bei der Legierung mit Niob geringer als 
bei der mit Tantal, deshalb ist der primäre Bereich mit steigen-
der Spannung früher zu Ende. Korreliert man das Ende des pri-
mären Kriechbereiches mit der Gitterfehlpassung der Legierun-
gen, so ergibt sich der in Abbildung 8.6 dargestellte Zusammen-
hang. 
Abbildung 8.6 zeigt die mittels Garofalo-Gleichung ermittelten Endpunkte des 
primären Kriechbereiches über der Gitterfehlpassung. 
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Zwar ist das in Abbildung 8.6 gezeigte Diagramm nur ein Hin-
weis, da zum Beispiel der Wert für die Ti-44Al-5Ta Legierung 
deutlich von der Ausgleichsgeraden abweicht, aber es zeigt 
einen Zusammenhang zwischen der Gitterfehlpassung und dem 
Ende des primären Kriechbereiches.  
8.3 Mikrostrukturstabilität 
Ein weiterer Punkt, der bei der Beschreibung der Kriechkurven 
in Kapitel 8.1 beschrieben wurde, ist die Zunahme der Kriechrate 
im sekundären Bereich, in Folge von mikrostrukturellen Verän-
derungen. Um ein besseres Verständnis der Mikrostrukturent-
wicklung zu bekommen und den Einfluss der Elemente Niob, 
Tantal und Zirkonium beurteilen zu können, werden Aufnah-
men im Rasterelektronenmikroskop an den kriechverformten 
Proben gemacht und analysiert. 
Abbildung 8.7 zeigt beispielhaft die Mikrostruktur der binären 
Legierung nach der Kriechverformung und einer äußeren ange-
legten Last von 100 MPa. Bei kleinere Vergrößerung ist eine 
diskontinuierliche Vergröberung der Mikrostruktur und bei 
höherer Vergrößerung ist eine Auflösung der α2-Lamellen 
erkennbar.  
Die diskontinuierliche Vergröberung kann bei allen vier unter-
suchten Legierungen bei 900°C festgestellt werden und ist be-
reits in anderen Untersuchungen beschrieben worden [169,186–188]. 
Die vergröberte Mikrostruktur zeichnet sich dadurch aus, dass 
zwar immer noch eine lamellare Mikrostruktur besteht, aller-
dings ist der sich einstellende α2/γ-Grenzflächenabstand signifi-
kant höher als derjenige der Ausgangsmikrostruktur. Die Ent-
stehung von diskontinuierlich vergröberten Bereichen in der 
Mikrostruktur ist nachteilig für die Kriecheigenschaften, da ein 
größerer mittlerer α2/γ-Grenzflächenabstand die Anzahl der 
α2/γ-Grenzflächen pro Volumeneinheit senkt und somit weniger 
effektive Hindernisse für die Versetzungsbewegung beste-
hen [168]. 
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Abbildung 8.7 zeigt REM-Aufnahmen im BSE-Kontrast der binären Ti-44Al bei 
900°C und 100 MPa Spannung nach der Kriechverformung in verschiedenen 
Vergrößerungen. Die diskontinuierlich vergröberten Bereiche sind bei gerin-
gere Vergrößerung (a) deutlich zu sehen, während bei hoher Vergrößerung (b) 
die Auflösung der α2-Lamellen erkannt werden kann. 
In Abbildung 8.8 ist der diskontinuierliche Vergröberungspro-
zess skizziert, welcher typischerweise an den Koloniegrenzen 
startet und über einen Korngrenzdiffusionsmechanismus mit 
zunehmender Versuchsdauer immer weiter in die Kolonie hin-
ein wächst [126,189].  
Die Triebkraft für die diskontinuierliche Vergröberung ist dabei 
die Reduktion der Versetzungsdichte und die Reduktion der 
Grenzflächenenergie, analog einer Rekristallisation in einem 
einphasigen Gefüge [169]. Des Weiteren entspricht die Aus-
gangsmikrostruktur der Werkstoffe nicht dem thermodynami-
schen Gleichgewicht bei der Versuchstemperatur von 900°C. 
Der in der eingestellten Ausgangsmikrostruktur mutmaßlich 
überhöhte α2-Phasenanteil wird somit verringert und ist damit 
näher am thermodynamischen Gleichgewicht.  
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Abbildung 8.8 skizziert die Entstehung der diskontinuierlichen Vergröberung, 
welche von den Koloniegrenzen mit vergröberter Mikrostruktur in die Aus-
gangsmikrostruktur hineinwächst. 
Über den zeitlichen Zusammenhang der diskontinuierlichen 
Vergröberung gibt es in der Literatur verschiedene Erklärungen. 
Qin et al. [189] beschreiben diese mit einer extrem schnellen 
Wachstumsrate in den ersten Stunden des Versuches und einer 
relativ geringen Wachstumsrate nach dieser anfänglichen Ver-
gröberung entlang der Koloniegrenzen. Shong et al. [188] und 
Jung et al. [190] beschreiben dagegen eine lineare Zeitabhängig-
keit der diskontinuierlichen Vergröberung in volllamellaren 
Titanaluminiden.  
Zur Beschreibung des Einflusses der Legierungselemente auf die 
Mikrostrukturstabilität, werden die vergröberten Flächen der 
vier volllamellaren Titanaluminidlegierungen auf die Versuchs-
dauern der jeweiligen Probe normiert. Dies ist im Hinblick auf 
einen zeitlich linearen Zusammenhang sinnvoll, zumal eine 
diskontinuierliche Vergröberung mit einem diffusionskontrol-
lierten Wachstumsprozess der vergröberten Lamellen in Ver-
bindung gebracht wird [126,190]. 
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Die Ergebnisse in Abbildung 8.9 zeigen die vergröberte Fläche 
pro Stunde für die unterschiedlichen Legierungen und angeleg-
ten Spannungen bei 900°C Versuchstemperatur. Die Ergebnisse 
zeigen, dass mit höherer Spannung die Vergröberung schneller 
erfolgt, unabhängig davon welche Legierung betrachtet wird. 
Dies ist in guter Übereinstimmung mit den Erwartungen, dass 
eine höhere Spannung eine höhere Versetzungsdichte zur Folge 
hat. Die Versetzungsdichte ist dabei ein entscheidender Faktor 
für die diskontinuierliche Vergröberung, da deren Reduktion 
eine wichtige Triebkraft darstellt.  
Abbildung 8.9 zeigt die Vergröberungsrate der Legierungen nach der äußeren 
angelegten Spannung bei den isothermen Kriechversuchen (900°C).  
Vergleicht man die Legierungen mit drittem Element mit der 
binären Legierung, so kann ein positiver Einfluss der Legie-
rungselemente sowohl für Niob, Tantal als auch Zirkonium 
festgestellt werden. Alle drei Elemente verringern die Vergröbe-
rungsrate bei den untersuchten Spannungen in volllamellaren 
Titanaluminiden. 
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Bartholomeusz und Wert [169] postulierten, dass der geschwin-
digkeitsbestimmende Schritt des Vergröberungsprozesses ein 
diffusionsgesteuerter Wachstumsprozess an der Koloniegrenze 
ist. Die Vergröberung findet dabei über eine Korngrenzwande-
rung statt, bei der die Mikrostruktur hinter der Wachstumsfront 
deutlich gröber ist als die Ausgangsmikrostruktur. Wird davon 
ausgegangen, dass die Korngrenzwanderung ein diffusionskon-
trollierter Prozess ist, so ist die Diffusionsgeschwindigkeit der 
Legierungselemente ein ganz entscheidender Faktor. Wenn die 
Diffusionsgeschwindigkeit geringer ist als die Selbstdiffusion 
des Titans, so sollte der Wachstumsprozess der vergröberten 
Kolonien verlangsamt werden. Dies erklärt, weshalb Niob und 
Tantal die Wachstumsgeschwindigkeit erniedrigen, da beide 
einen geringeren Diffusionskoeffizienten als Titan haben. Zu-
mindest in der γ-Phase ist dies für diese Elemente untersucht 
worden (Kapitel 6.1). Für die α2-Phase haben Breuer et al. [157] 
nachgewiesen, dass der Diffusionskoeffizient von Niob geringer 
ist als der der Titanselbstdiffusion.  Weitere Untersuchungen 
der α2-Phase wären jedoch für eine genauere Aussage nötig.  
Ein weiterer Einflussfaktor auf die Vergröberung kann auch das 
Verteilungsverhalten der Legierungselemente darstellen. Die 
Vergröberung der Mikrostruktur geschieht durch die Diffusion 
der Elemente, allerdings bleibt das Verteilungsverhalten und 
somit die Löslichkeit der Legierungselemente in den beiden 
Phasen, unabhängig von der mittleren Lamellenbreite, annä-
hernd gleich. Somit kann das Wachstum der vergröberten La-
mellen auch durch die Umverteilung der Legierungselemente 
bezüglich der Ausgangsmikrostruktur und der sich neu einstel-
lenden vergröberten Mikrostruktur verzögert werden. Bezug-
nehmend auf die Untersuchungen von Zenk [175] ist dies beson-
ders bei Zirkonium der Fall, da sich Zirkonium sehr stark in der 
γ-Phase anreichert (siehe Kapitel 7.2).  
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Folglich ist die geringere Vergröberungsrate der Legierungen 
mit drei Elementne eine Kombination aus den Diffusionskoeffi-
zienten und dem Verteilungsverhalten der Legierungselemente. 
So ist vermutlich bei Tantal der niedrige Diffusionskoeffizient 
entscheidend, während bei Zirkonium das ungleichmäßige Ver-
teilungsverhalten den größten Einfluss auf die Vergröberungs-
geschwindigkeit hat. Bei Niob sollten beide Effekte einen signi-
fikanten Einfluss auf den Vergröberungsprozess besitzen.  
Abbildung 8.10 stellt die Wachstumsrate der γ-Phase bei 900°C und den unter-
schiedlichen äußeren angelegten Spannungen während der Kriechversuche 
dar. 
Eine weitere Veränderung der Mikrostruktur, die in den 
REM-Aufnahmen (Abbildung 8.7) beobachtet werden konnte, 
ist die Auflösung von α2-Lamellen, beziehungsweise das Wach-
sen der γ-Phase auf Kosten der α2-Phase. In der Ausgangsmikro-
struktur sind die α2/γ-Grenzflächen geradlinig und haben einen 
gleichmäßigen α2/γ-Grenzflächenabstand. Nach dem Kriechver-
such sind die α2-Lamellen teilweise aufgelöst und unterbrochen 
und die Grenzfläche ist sehr unregelmäßig im Gegensatz zur 
Ausgangsmikrostruktur. Im Vergleich mit der Ausgangsmikro-
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struktur der binären Legierung hat sich der α2/γ-Grenzflächen-
abstand der kriechverformten Proben deutlich verändert. Die 
mittleren α2/γ-Grenzflächenabstand der nicht vergröberten 
Bereiche werden ebenfalls auf die Versuchsdauer normiert 
und ergeben die γ-Phasenwachstumsrate, dargestellt in Abbil-
dung 8.10. 
Die Auflösung der α2-Phase und damit verbunden das Wachs-
tum der γ-Phase in Folge der Kriechbeanspruchung ist in der 
Literatur bereits beschrieben [162,179,191]. Wang et al. [179] füh-
ren aus, dass die Auflösung der α2-Phase während des Kriech-
versuches mit einer Zerstückelung und Spherodisierung der 
α2-Lamelle durch Aufbrechen der Lamelle entlang von Subkorn-
grenzen erfolgt. Schematisch ist die Auflösung der α2-Lamellen 
in Abbildung 8.11 dargestellt. 
Abbildung 8.11 zeigt schematisch die Auflösung der α2-Phase und damit die 
Zunahme der γ-Phase in Folge einer Kriechbeanspruchung.
Die Ergebnisse zeigen erneut den vorteilhaften Einfluss der 
Legierungselemente auf die Mikrostrukturstabilität. Larson 
et al. [176] haben einen gleichartigen Effekt der Stabilisierung 
der α2-Phase, in Hinblick auf Vergröberung und Auflösung, mit-
tels des Elementes Wolfram bereits beschrieben. Es wird davon 
ausgegangen, dass während der Kriechverformung das Element 
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Wolfram sich an der Grenzfläche anlagert und somit die Auflö-
sung der α2-Phase verlangsamt.  
Wird dieser vorteilhafte Effekt auch für die drei Legierungsele-
mente Niob, Tantal und Zirkonium angenommen, kann dies die 
überlegenen Eigenschaften im Vergleich zur binären Legierung 
erklären. Die Zugabe von Niob, Tantal und Zirkonium kann so-
mit im Zusammenhang mit einer Verringerung der Auflösungs-
kinetik der α2-Phase, eine Erhöhung der α2-Phasenstabilität oder 
eine Verringerung der Gitterfehlpassung oder eben einer Kom-
bination aus allen genannten Eigenschaftsänderungen stehen.  
Werden beispielsweise Elemente hinzulegiert, die das Phasen-
gebiet der α-Phase aufweiten (Kapitel 2.6), so erhöht sich auch 
die Phasenstabilität der Intermetallischen α2-Phase. Durch die 
Zugabe verschieben sich die Phasengebiete insgesamt und 
entsprechend ist bei gleichem Aluminiumanteil mehr α2-Phase 
im thermodynamischen Gleichgewicht. Durch die definierte 
Abkühlung hat das System aber keine Zeit ins Gleichgewicht 
zu kommen. Je höher die Differenz zwischen tatsächlichem 
Phasenanteil und thermodynamischem Gleichgewicht ist, desto 
höher ist auch die Triebkraft. Durch α-stabilisierende Elemente 
verringert sich die Triebkraft und somit auch die Wachstums-
rate der γ-Phase.  
Eine geringere Gitterfehlpassung an der Grenzfläche zwischen 
der α2- und der γ-Phase ist gleichbedeutend mit geringeren Ko-
härenzspannungen an der Phasengrenzfläche. Hohe Kohärenz-
spannungen begünstigen die Subkornbildung, dadurch können 
Spannungen abgebaut werden. Diese Subkornbildung innerhalb 
der α2-Phase ist der erste Schritt zur Auflösung dieser Phase. 
Somit ist eine geringere Gitterfehlpassung an der Grenze vorteil-
haft für die Mikrostrukturstabilität. 
Für eine genauere Beschreibung der Mikrostrukturstabilität und 
der Einflüsse der Legierungselemente wären weitere Untersu-
chungen wie ein „interrupted monitoring“ der Mikrostruktur bei 
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Kriechversuchen oder der Diffusionsgeschwindigkeit der Legie-
rungselemente in der α2-Phase notwendig.  
8.4 Druckkriechversuche bei 850°C und 950°C 
Um zu untersuchen, ob die Legierungselemente auch bei höhe-
ren beziehungsweise niedrigeren Temperaturen immer noch 
einen signifikanten positiven Einfluss haben, wurden zusätzlich 
noch Kriechversuche bei 850°C und 950°C durchgeführt. Aus 
den aufgezeichneten Kriechkurven (siehe Anhang) lässt sich 
erkennen, dass sowohl bei 850°C als auch bei 950°C die gleiche 
Reihenfolge der Kurven wie in Kapitel 8.1 erkennbar ist. Es kann 
also festgestellt werden, dass die drei gewählten Legierungsele-
mente den positiven Einfluss auf die Kriecheigenschaften auch 
bei Versuchstemperaturen 50°C höher oder niedriger beibehal-
ten.  
Abbildung 8.12 zeigt die minimalen Kriechraten der vier volllamellaren 
TiAl-Legierungen bei unterschiedlichen Testtemperaturen und einer äußeren 
angelegten Spannung von 150 MPa, mittels derer die Aktivierungsenergie 
bestimmt werden kann.  
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Zum Vergleich der Kriecheigenschaften bei den unterschied- 
lichen Temperaturen sind die minimalen Kriechraten der 
150 MPa Versuche über der reziproken Temperatur in Abbil-
dung 8.12 aufgetragen. Durch diese Auftragung ist es möglich, 
über den in Gleichung 4 dargestellten Zusammenhang, die  
Aktivierungsenergie zu bestimmen.  
Die minimale Kriechrate steigt bei allen vier Legierungen mit 
zunehmender Temperatur an, da durch die höhere Temperatur 
thermisch aktivierte Prozesse deutlich schneller ablaufen. Bei 
900°C ist bei den beiden Legierungen Ti-44Al-5Ta und 
Ti-44Al-5Zr eine ähnliche minimale Kriechrate zu sehen, was 
bereits in Kapitel 8.1 diskutiert wurde. Bei 850°C zeigen diese 
beiden Legierungen sehr unterschiedliche Kriechminima. Diese 
Abweichungen  von der Ausgleichsgeraden sind innerhalb der 
Streuung und können auf etwaige Inhomogenitäten im Zuge des 
Herstellungsprozesses oder durch einige in Kapitel 4 untersuch-
ten Einflüsse auf die Mikrostruktur zurück zu führen sein. Zur 
Bestimmung der Aktivierungsenergie wird eine Ausgleichsge-
rade für jede der Legierungen gefittet. Die sich aus der Steigung 
ergebende Gerade wird mit der universellen Gaskonstante ent-
sprechend Gleichung 4 und einem Faktor von 2,303 entspre-
chend der Umrechnung von Logarithmus naturalis zum Loga-
rithmus mit Basis 10 multipliziert. Damit ergibt sich für die 
binäre Legierung eine Aktivierungsenergie von 488 kJ/mol, 
für die Ti-44Al-5Nb eine Energie von 419 kJ/mol, für die 
Ti-44Al-5Ta eine Energie von 374 kJ/mol und für die Ti-44Al-5Zr 
eine Energie von 426 kJ/mol. Die so errechneten Aktivierungs-
energien erscheinen relativ hoch im Vergleich zu Werten aus 
der Literatur und die Reihenfolge der Aktivierungsenergien ent-
spricht nicht den Erwartungen. Binäre Legierungen weisen bei 
Hamada et al. [27] einen Wert von 340 kJmol-1 für eine Ti-53Al 
und bei Yamaguchi et al. [6] einen Wert von 360 kJmol-1 für eine 
Ti-45Al Legierung auf. Yamaguchi et al. [6] konnten zeigen, dass 
mit Zugabe von Legierungselementen die Aktivierungsenergie 
steigt, da bei einer Ti-45Al-8Nb-0.2C der Wert 390 kJmol-1 
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beträgt. Dies steht im Gegensatz zu der in dieser Arbeit gemes-
senen Reihenfolge. Bystrzanowski et al. [33] ermittelten für eine 
Ti-46.5Al-4Nb und eine Ti-46.5Al-4Ta die gleiche Aktivierungs-
energie von 357 kJmol-1 und damit ebenfalls abweichende Werte 
zu dieser Arbeit.Die Aktivierungsenergie ist dabei eine den ge-
samten Kriechprozess charakterisierende Energie und darf nicht 
mit dem der Aktivierungsenergie für die Diffusion gleichgesetzt 
werden [18]. Besonders bei mehrphasigen Legierungen kommt 
es zu erheblichen Abweichungen zwischen diesen beiden Akti-
vierungsenergien [22]. Zwar ist die Diffusion ein entscheidender 
Prozess in der Hochtemperaturverformung, allerdings werden 
andere wichtige Einflussfaktoren wie die Mikrostruktur oder  
die Veränderung der Einheitszelle dadurch nicht berücksichtigt. 
Somit ergibt sich ein deutlich höherer Wert für die Aktivie-
rungsenergie aus der Dorn-Gleichung als für die Diffusions- 
aktivierungsenergie. Als Beispiel kann die Selbstdiffusion von 
Titan in der γ-Phase mit 291 kJ/mol [192] und die Aktivierungs-
energien der Diffusion für die drei Legierungselemente in der 
γ-Phase (Kapitel 6.1) angegeben werden. Die zusätzliche α2-Phase, 
die semi-kohärente Grenzfläche und die damit verbundene  
Behinderung der Versetzungsbewegung sowie die Mikrostruk-
turveränderung, sorgen für eine deutlich höhere Aktivierungs-
energie für das Kriechen. 
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9 Einfluss der Legierungselemente auf 
die Hochtemperatureigenschaften 
Der positive Einfluss der Legierungselemente Niob, Tantal und 
Zirkonium auf die Hochtemperatureigenschaften in Titanalumi-
niden ist ausführlich in den Kapiteln 7 und 8 dargestellt worden. 
Alle drei Legierungselemente führen zu einer signifikanten Ver-
besserung der mechanischen Eigenschaften bei hohen Tempe-
raturen im Vergleich zu einer binären Legierung mit äquivalen-
ter Zusammensetzung.  
Abbildung 9.1 zeigt die Spannungs-Dehnungskurven der einphasigen binären 
Legierung und der Legierung mit Zirkonium bei 900°C (a). Die maximalen 
Spannungswerte für eine Dehnrate können aus den Dehnratenwechselversu-
chen abgelesen werden und der Spannungsunterschied berechnet werden (b). 
Um den positiven Einfluss der Legierungselemente darzustellen, 
soll das mechanische Verhalten der Legierungen gegenüberge-
stellt werden. Dazu werden die mechanischen Eigenschaften der 
binären Legierung als Referenz gesetzt, um den Einfluss von 
Dehnrate und Temperatur zu berücksichtigen. Die Spannungs-
Dehnungskurven der Legierungen mit drittem Element werden 
mit dem Spannungswert der binären Legierung bei gleicher 
Dehnung subtrahiert. Aus der Differenz der beiden Werte ergibt 
sich ein Spannungsunterschied Δσ, der den Festigkeitsgewinn 
durch die Zugabe von 5 at.% des Legierungselementes darstellt. 
Abbildung 9.1a zeigt beispielhaft wie mittels der Spannungs-
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Dehnungskurven der einphasigen Ti-54Al-5X Legierungen bei 
900°C die Spannungszunahmen durch die Legierungselemente 
ermittelt werden. In Abbildung 9.1b sind die Festigkeitswerte 
für die Dehnrate von 10-4 s-1 dargestellt und wie daraus der Span-
nungsunterschied errechnet wird. Diese Spannungsunterschie-
de der einphasigen Legierungen mit drei Elementen sind für die 
Dehnrate 10-4 s-1 in Abbildung 9.2 gezeigt. 
Abbildung 9.2 stellt die Spannungserhöhung der einphasigen Ti-54Al-5X 
Legierungen bei einer Dehnrate von 10-4 s-1  dar. 
Es zeigt sich, dass bei 750°C und einer Dehnrate von 10-4 s-1 
die Zugabe von 5 at.% Niob die Festigkeit um 47 MPa, die von 
Tantal um 44 MPa und die von Zirkonium um 261 MPa erhöht. 
Allerdings ist bei der Ti-54Al-5Zr Legierung darauf hinzuweisen, 
dass diese bereits bei 11 % Dehnung bricht und sich damit ein 
deutlich spröderes Verhalten zeigt als bei den anderen drei 
Legierungen. Die in Kapitel 5.4 gemachten Synchrotronmessun-
gen an volllamellaren Titanaluminiden weisen auf eine Verrin-
gerung des c/a-Verhältnisses in der γ-Phase hin, welches eine 
Ursache für das spröde Verhalten der Legierung sein könnte. 
Eine weitere könnte die Einlagerung durch Sauerstoff sein, wel-
ches durch die Zugabe von Zirkonium vermehrt gebunden 
wird [165].  
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Der fast sechsmal so hohe Spannungszuwachs durch die Zugabe 
von Zirkonium im Vergleich zur Zugabe von Niob und Tantal 
kann nicht allein mit dem Mischkristallhärtungskoeffizien-
ten (Kapitel 6.2) korreliert werden. Zusätzlich dazu müssen wei-
tere Effekte wie die anscheinend höheren Bindungsenergien, die 
Veränderung der Werkstoffkonstanten wie dem Schubmodul 
oder die Veränderung der Stapelfehlerenergie einen zusätzli-
chen Härtungsbeitrag in der γ-Phase bewirken.  
Vergleicht man die Festigkeiten im Dehnratenwechselversuch 
bei 900°C mit denen bei 750°C, kann eine deutliche Verringe-
rung der Gesamtfestigkeit für alle drei Legierungen mit drittem 
Element und insbesondere der binären Legierung festgestellt 
werden. Der Festigkeitsgewinn durch Niob bleibt mit 41 MPa in 
etwa gleich zu dem bei 750°C. Für Tantal und Zirkonium kann 
dagegen ein deutlich höherer Betrag von 99 MPa und 399 MPa 
festgestellt werden.  Mit steigender Temperatur werden die tem-
peraturabhängigen Prozesse dominanter, wohingegen die tem-
peraturunabhängigen Prozesse bei 750°C noch dominieren. Der 
Betrag der Mischkristallhärtung wird mit steigender Tempera-
tur geringer, da die Mobilität der Versetzungen zunimmt und 
Hindernisse wie beispielsweise die Mischkristallatome leichter 
überklettert werden können, beziehungsweise nicht mehr als 
starr anzusehen sind. Dennoch bleibt eine mischkristallhär-
tende Wirkung durch die zusätzlichen Elemente und zusätzlich 
dazu eine Verlangsamung der Versetzungsbewegung durch die 
Anlagerung der Elemente um die Zug- und Druckfelder der Ver-
setzungen (Abbildung 7.4) erhalten.  
Trägt man den Spannungsunterschied durch die Zugabe von 
5 at.% des Legierungselementes der einphasigen Legierungen 
für die verschiedenen Dehnraten auf, so ergeben sich die in Ab-
bildung 9.3 dargestellten Diagramme. Bei 750°C (Abbildung 9.3a) 
ergibt sich für Niob und Tantal eine Zunahme der Festig-
keit mit höherer Dehnrate, bei 900°C (Abbildung 9.3b) ist dies 
bei allen drei Elementen zu beobachten. Lediglich Zirkonium 
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zeigt bei 750°C und einer Dehnrate von 10-4 s-1 eine geringere 
Zunahme als bei der Dehnrate 10-5 s-1. Dies steht im Widerspruch 
zur Annahme, dass die Zunahme der Festigkeit mit der Zeitab-
hängigkeit der Verformung zu erklären ist. Bei einer höheren 
Dehnrate bleibt dem Werkstoff weniger Zeit, sich auf die äußere 
Belastung einzustellen und die Atome der zusätzlichen Ele-
mente stellen eine effektivere Barriere für die Versetzungsbewe-
gung dar. Der Mischkristallhärtungseffekt ist somit bei höheren 
Dehnraten ausgeprägter. Grund für die Abweichung kann das 
spröde Verhalten der Ti-54Al-5Zr bei 750°C sein. Die Festigkeit 
steigt zwar mit dem Wechsel der Dehnrate, allerdings nicht so 
stark wie bei der binären Legierung.  
Abbildung 9.3 stellt die Festigkeiten aus den Dehnratenwechselwersuchen für 
die einphasigen Ti-54Al-5X Legierungen bei verschiedenen Temperturen (a) 
und bei unterschiedlichen Dehnraten bei 900°C (b) dar. Der fehlende 
Datenpunkt für die Ti-44Al-5Zr bei 750°C ist auf das vorzeitige Versagen der 
Probe zurückzuführen.  
Betrachtet man die Dehnratenwechselversuche der volllamella-
ren Ti-44Al-5X Legierungen nach derselben Methode bei 750°C 
und 900°C für eine Dehnrate von 10-4 s-1 und 10-5 s-1, so erhält man 
die in Abbildung 9.4 dargestellten Diagramme. Auch hier ist ein 
Spannungsunterschied mit der Zugabe dritter Elemente fest-
stellbar. Die Gesamtfestigkeit der Legierungen sinkt auch hier 
mit zunehmender Temperatur auf Grund von thermisch akti-
vierten Prozessen, die ein Überklettern von Hindernissen oder 
die Annihilierung von Versetzungen leichter machen. 
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Abbildung 9.4 zeigt die Spannungsunterschiede der volllamellaren Ti-44Al-5X 
Legierungen für eine Dehnrate von 10-4 s-1 (a) und 10-5 s-1 (b). 
Die Zugabe von Niob bewirkt in der volllamellaren TiAl-Legie-
rung bei einer Temperatur von 750°C und einer Dehnrate 
von 10-4 s-1 eine zusätzliche Festigkeit von 25 MPa, die von Tantal 
65 MPa und Zirkonium steigert die Festigkeit um 172 MPa im 
Vergleich zur binären Legierung. Mit steigender Temperatur 
wird auch der Festigkeitsgewinn durch die Legierungselemente 
Niob mit 46 MPa und Tantal mit 110 MPa größer, wohingegen 
bei Zirkonium noch eine Steigerung um 106 MPa im Vergleich 
zur binären Legierung festgestellt werden kann.  Dass der Span-
nungsunterschied für Zirkonium bei den volllamellaren Legie-
rungen mit steigender Temperatur geringer wird, ist schon bei 
10-4 s-1 zu beobachten, wird allerdings bei einer Dehnrate von
10-5 s-1 noch deutlicher.
Für die Versuche der volllamellaren Legierung bei 750°C (Abbil-
dung 9.5a) zeigt sich, dass der Spannungsgewinn zur binären 
Legierung für Niob am geringsten ist, gefolgt von Tantal und 
Zirkonium. Die Versuche bei einer Temperatur von 900°C (Ab-
bildung 9.5b) zeigen dagegen ein anderes Bild. Bei einer gerin-
gen Dehnrate von 10-5 s-1 hat Tantal mit 92 MPa den größten Ein-
fluss, Niob mit 33 MPa und Zirkonium mit 54 MPa haben dage-
gen deutlich geringere Festigkeitszunahmen. Wird die Dehnrate 
auf 10-4 s-1 erhöht, so haben Tantal mit 110 MPa und Zirkonium 
mit 106 MPa fast den gleichen Wert, nur bei Niob mit 46 MPa ist 
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der Einfluss deutlich geringer. Wird die Dehnrate noch weiter 
auf 10-3 s-1 gesteigert, hat Zirkonium mit 139 MPa den größten 
Festigkeitsgewinn gefolgt von Tantal mit 94 MPa und Niob mit 
29 MPa.  
Abbildung 9.5 stellt die Spannungsunterschiede aus den Dehnratenwech-
selwersuchen und  unterschiedlichen Dehnraten  für die volllamellaren 
Ti-44Al-5X Legierungen bei 750°C (a) und 900°C (b) dar. 
Betrachtet man den Einfluss der Legierungselemente auf die 
Hochtemperatureigenschaften in Titanaluminiden, so können 
aus den Dehnratenwechselversuchen und den Kriechversu-
chen folgenden Zusammenhänge abgeleitet werden.  
Durch die volllamellare Mikrostruktur ist eine deutliche An- 
hebung der Gesamtfestigkeit für alle Legierungen, außer der 
Ti-54Al-5Zr bei 900°C, erkennbar. Dieser zusätzliche Festig-
keitsbeitrag ist mit den sich ausbildenden α2/γ-Grenzflächen 
und den damit verbundenen Hindernissen für die Versetzungs-
bewegung zu erklären. Die einphasige Ti-54Al-5Zr wurde wie-
derholt im Dehnratenwechselversuch getestet, wobei sich die 
gleichen Spannungsniveaus in der Kurve wiedereinstellten. 
Weitere Untersuchungen der α2-Phase und dem Einfluss der  
Legierungselemente auf die α2-Phase könnten auch helfen, die-
ses Verhalten der mit Zirkonium legierten Probe zu verstehen.  
Bis auf die einphasige Legierung mit Zirkonium bei 900°C kann 
die Festigkeitszunahme durch weitere Elemente mit der Misch-
kristallhärtung der γ-Phase, der Verringerung der mittleren 
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Versetzungsgeschwindigkeit durch die geringere Diffusions- 
geschwindigkeit, der zusätzlichen Legierungselemente in der 
γ-Phase und der Veränderung des c/a-Verhältnisses durch die 
Modifikation des mittleren Gitterparameters der γ-Phase erklärt 
werden.  
Bei geringerer Temperatur ist der Mischkristallhärtungsbeitrag 
dominant, wohingegen mit zunehmender Temperatur die 
Diffusion und damit die Diffusivität der Legierungselementes 
immer mehr an Bedeutung gewinnt.  
Ein weiterer wichtiger Punkt bei volllamellaren Titanalumini-
den ist die α2/γ-Gitterfehlpassung, welche in Kapitel 5.4.4 be-
reits in Abhängigkeit der Temperatur gemessen wurden. Mit 
höherer Temperatur nehmen die thermisch aktivierten Prozesse 
zu und die aufgestauten Versetzungen können sich leichter 
annihilieren. Die Gitterfehlpassung bleibt zwar über der Tempe-
ratur auf einem ähnlichen Niveau, allerdings hat die angelegte 
Dehnrate auch einen Einfluss auf die an der Grenzfläche emit-
tierten Versetzungen. Wird die Gitterfehlpassung verringert, 
wirkt sich dies positiv auf die Festigkeit aus, da eine höhere 
Spannung nötig ist, um ein Ausbauchen der Versetzungen von 
der α2/γ-Grenzfläche in die γ-Phase zu bewirken. 
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10 Zusammenfassung und Ausblick 
In dieser Arbeit wurde der Einfluss der drei Legierungselemente 
Niob, Tantal und Zirkonium auf die Kriecheigenschaften vollla-
mellarer Titanaluminide untersucht. Dafür wurden Legierungen 
mit der nominellen Zusammensetzung Ti-44Al-5X hergestellt, 
wobei das X als Platzhalter für das entsprechende Legierungs-
element steht. Alle drei Legierungselemente besetzen Titan-
plätze sowohl in der hexagonalen α2-Phase als auch in der tetra-
gonal verzerrten γ-Phase [128]. Zur Bestimmung des Einflusses 
der Elemente wurden die Mikrostruktur, die thermophysikali-
schen Eigenschaften sowie die mechanischen Eigenschaften 
in Dehnratenwechsel- als auch in Druckkriechversuchen analy-
siert.  
Bevor Kriechversuche an den volllamellaren Ti-44Al-5X Legie-
rungen durchgeführt werden konnten, musste die Mikrostruk-
tur charakterisiert werden. Dabei zeigte sich schon der enorme 
Einfluss der Legierungselemente. Im Vergleich mit der binären 
Legierung haben alle Legierungen mit drei Elementen einen 
deutlich geringeren mittleren α2/γ-Grenzflächenabstand, wobei 
die Legierung mit Tantal den geringsten und die Legierung  
mit Zirkonium den größten α2/γ-Grenzflächenabstand bei glei-
cher Abkühlrate besaß. Die Zugabe von 5 at.% Legierungs- 
element veränderte auch die Dichte der Legierungen. Die  
binären Ti-44Al weist mit 3,91 g/cm3 die geringste Dichte, die 
Ti-44Al-5Ta mit 4,55 g/cm3 die höchste Dichte, gefolgt von der 
Ti-44Al-5Nb mit 4,12 g/cm3 und der Ti-44Al-5Zr mit 4,03 g/cm3 
auf.  
Mittels DSC-Messungen konnte der in der Literatur beschrie-
bene β-stabilisierende Effekt der Legierungselemente und die 
Erstarrung über die β-Phase nachgewiesen werden [97]. Des 
Weiteren wurde mit Mikrosondenmessungen das Seigerungs-
verhalten der drei Legierungselemente bestimmt, wobei Tantal 
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am stärksten in den Dendriten segregiert, gefolgt von Zirko-
nium. Es konnte gezeigt werden, dass eine einstündige Wärme-
behandlung bei 1380°C ausreichend ist, um die Gussmikrostruk-
tur soweit aufzulösen, dass die Seigerungen sich nicht auf die 
mechanischen Eigenschaften auswirken und eine Verlängerung 
der Glühdauer keinen signifikanten Einfluss bringt.  
Die Bestimmung der Gitterparameter der Ti-44Al-5X Legierun-
gen mittels Synchrotronstrahlung am DESY in Hamburg bestä-
tigten eine signifikante Veränderung des mittleren Gitterpara-
meters in beiden Phasen der Legierungen durch die Zugabe von 
5 at.% eines Legierungselementes. Aus den Gitterparametern 
konnten die c/a-Verhältnisse und die α2/γ-Gitterfehlpassung 
bestimmt werden. Es hat sich gezeigt, dass anders als aus Lite-
raturdaten errechnet [7,8] das c/a-Verhältnis und die Gitterfehl-
passung der Legierungen mit zusätzlichem Element sinken. 
Beim c/a-Verhältnis der Legierungen mit gleichem α2/γ-Grenz-
flächenabstand weist die binäre Legierung mit einer Verzerrung 
von 1,62 % den höchsten Wert auf, gefolgt von 1,39 % für die 
niobhaltige, 1,28 % für die tantalhaltige und mit 0,85 % den 
geringsten für die zirkoniumhaltige Legierung. Bei den gemit-
telten Gitterfehlpassungen in [110]- und [101]-Richtung dieser 
Legierungen ergibt sich für die binäre Legierung mit 1,35 % 
erneut der höchste Wert. Durch die Zugabe von Tantal sinkt 
dieser auf 1,27 % und durch die Zugabe von Niob auf 1,20 %. Die 
Legierung mit Zirkonium weist mit 0,86 % wieder den gerings-
ten Wert auf.  
Zum besseren Verständnis, der für die Hochtemperaturverfor-
mung enorm wichtigen γ-Phase [28,44], wurden die Diffusi-
ons- und Mischkristallhärtungskoeffizienten der drei Legie-
rungselemente in der γ-Phase bestimmt. Diese ergaben, dass 
Zirkonium am schnellsten diffundiert, obwohl es den größten 
Atomdurchmesser aufweist. Ausgehend von Literaturwerten 
ist die Diffusionsgeschwindigkeit von Zirkonium in der γ-Phase 
höher als die Selbstdiffusion des Titans. Der Frequenzfaktor 
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konnte bei Zirkonium mit 7,23 · 10-8 m2s-1 und die Aktivierungs-
energie mit 201 kJmol-1 bestimmt werden. Allerdings müssen 
die Werte bei Zirkonium unter Vorbehalt betrachtet werden,  
da nur zwei Datenpunkte zur Bestimmung vorlagen. Die Inter-
diffusionskoeffizienten, die für die Auswertung bestimmt wur-
den, stehen in guter Übereinstimmung zur Literatur [67]. Niob 
zeigt einen Wert von 1,18 · 10-6 m2s-1 für den Frequenzfaktor und 
325 kJmol-1 für die Aktivierungsenergie. Es diffundiert deutlich 
langsamer als Zirkonium und Titan. Die geringste Diffusions- 
geschwindigkeit zeigt Tantal mit einem Frequenzfaktor von 
5,63 · 10-5 m2s-1 und einer Aktivierungsenergie von 278 kJmol-1. 
Die Ermittlung der Mischkristallhärtungskoeffizienten der drei 
Legierungselemente in der γ-Phase kann direkt mit dem Gold-
schmidtradius der Elemente in Zusammenhang gestellt werden. 
Zirkonium weist mit 0,466 GPa (at%.0,66)-1 den deutlich höchs-
ten Wert auf, gefolgt von Tantal mit 0,301 GPa (at%.0,66)-1 und 
Niob mit 0,255 GPa (at%.0,66)-1. Des Weiteren wurde versucht 
die para- und dielastischen Wechselwirkungen durch die Legie-
rungselemente abzuschätzen. Diese können jedoch nur als ers-
tes Indiz gesehen werden und benötigen für genauere Aussagen 
weitere Untersuchungen. Auch Untersuchungen zur Stapelfeh-
lerenergie der Legierungselemente und deren Einfluss auf den 
Mischkristallhärtungskoeffizient könnten weiter zum Verständ-
nis beitragen. 
Die Dehnratenwechselversuche an den einphasigen Legierun-
gen haben gezeigt, dass bei Raumtemperatur die binäre Legie-
rung die besten mechanischen Eigenschaften zeigt. Erst bei 
höheren Temperaturen kann eine Verbesserung der mechani-
schen Eigenschaften durch das weitere Legierungselemente 
festgestellt werden. Außerdem kann festgehalten werden, dass 
Zirkonium ein effektiver Mischkristallhärter für die γ-Phase ist. 
Diese Ergebnisse wurden auf die Beschreibung der volllamella-
ren Legierungen übertragen. 
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Die Dehnratenwechselversuche an den volllamellaren Legierun-
gen zeigten schon bei Raumtemperatur eine deutliche Verbes-
serung der mechanischen Eigenschaften für die Legierungen 
mit Tantal und Zirkonium. Mit steigender Temperatur waren 
alle drei Legierungen mit zusätzlichem Element der binären 
Legierung hinsichtlich des Verformungswiderstandes überle-
gen. Bei 900°C zeigte sich wie stark die unterschiedlichen Pro-
zesse zeitabhängig beziehungsweise zeitunabhängig sind. Bei 
geringer Dehnrate sind die zeitabhängigen Prozesse, wie die 
Diffusion und das Klettern der Versetzung dominanter, wohin-
gegen bei hoher Dehnrate die zeitunabhänigen Prozesse, wie die 
Mischkristallhärtung, dominieren. Im Vergleich zu den einpha-
sigen Legierungen sind die Festigkeiten der volllamellaren Le-
gierungen deutlich höher, was auf die vielen Grenzflächen und 
die relativ hohe Festigkeit der α2-Phase zurückgeführt werden 
kann.  
Die Druckkriechversuche bei 900°C haben den positiven Ein-
fluss der Legierungselemente auf den Kriechwiderstand bestä-
tigt. Während bei geringen Spannungen und damit niedrigen 
Verformungsraten die Diffusionsgeschwindigkeit als dominie-
render Prozess für den Kriechwiderstand angesehen wird, 
nimmt die Wichtigkeit der Mischkristallhärtung mit der Span-
nung zu. Die Bestimmung des primären Kriechbereiches zeigte, 
dass die hohe Gitterfehlpassung der tantalhaltigen Legierung zu 
einem deutlich größeren primären Kriechbereich im Vergleich 
zur zirkoniumhaltigen Varriante mit deutlich geringerer Gitter-
fehlpassung führt. 
Des Weiteren hat die Auftragung der Kriechversuche im Nor-
ton-Plot die Bestimmung der Spannungsexponenten der vier 
Legierungen ermöglicht. Bei allen liegt der Spannungsexponent 
zwischen 3,4 – 4,9 und somit ist Versetzungsklettern als domi-
nanter Verformungsmechanismus bei 900°C anzunehmen.  
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Eine Analyse der Mikrostruktur nach der Kriechbelastung hat 
gezeigt, dass alle Legierungselemente einen positiven Einfluss 
auf die Mikrostrukturstabilität haben und eine Auflösung der 
α2-Phase verlangsamen.  
Zur Beschreibung der mechanischen Eigenschaften der voll- 
lamellaren Titanaluminide mit weiterem Element wurde die 
γ-Phase besonders intensiv untersucht, da sich die Hochtempe-
raturverformung größtenteils in dieser Phase abspielt [28,44]. 
Für eine vollständige Beschreibung der volllamellaren Ti-44Al-5X 
Legierungen wäre es allerdings von Vorteil, auch die Diffusi-
ons- und Mischkristallhärtungskoeffizienten der drei Legie-
rungselemente in der α2-Phase zu bestimmen. Des Weiteren 
könnten Dehnratenwechselversuchen an α2-Legierungen mit 
den gleichen Legierungselementen, analog zu denen mit der 
γ-Phase, eine noch genauere Beschreibung der mechanischen 
Eigenschaften der Ti-44Al-5X Legierungen erlauben. 
Im Hinblick auf die Vollständigkeit der Untersuchungen könn-
ten die Gitterparameter der binären Legierung mit steigender 
Temperatur, wie bei den Legierungen mit drei Elementen mit 
gleicher Abkühlrate, ermittelt werden. So könnte die Vermu-
tung, dass sich die Temperatur nicht auf den Gitterfehlpas-
sungswert auswirkt, bestätigt oder eben widerlegt werden. 
Gleiches gilt für die Legierungen mit gleichem α2/γ-Grenzflä-
chenabstand. Auch hier könnten noch Synchrotronmessungen 
bei unterschiedlichen Temperaturen folgen. 
Mittels der in dieser Arbeit gewonnenen Erkenntnisse kann die 
Legierungsentwicklung von volllamellaren Titanaluminiden 
weiter vorangetrieben werden. Durch diese und den in der Lite-
ratur verfügbaren Erkenntnissen, wie Diffusionskoeffizienten, 
Mischkristallhärtungskoeffizienten, Verteilungsverhalten, Ein-
fluss auf den Gitterparameter oder der Dichte, können neue 
Legierungen entwickelt werden. Denkbar ist beispielsweise eine 
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Kombination aus einem Element mit einer geringeren Diffusi-
onsgeschwindigkeit und einem Element zur Verringerung der 
Gitterfehlpassung. 
191 
Literaturverzeichnis 
[1] F. Appel, M. Oehring, J.D.H. Paul, eds., Gamma Titanium
Aluminide Alloys - Science and Technology, Wiley-VCH,
Weinheim, 2009.
[2] F. Appel, U. Christoph, M. Oehring, Creep deformation in
two-phase titanium aluminide alloys, Materials Science
and Engineering: A. 329–331 (2002) 780–787.
doi:10.1016/S0921-5093(01)01633-1.
[3] General Electric, The GEnx Commercial Aircraft Engine,
(2017). http://www.geaviation.com/commercial/en-
gines/genx-engine (accessed March 16, 2017).
[4] Ferrari 488 GTB Einzeltest, (2017). http://www.auto-mo-
tor-und-sport.de/einzeltests/ferrari-488-gtb-im-
einzeltest-10316051.html (accessed March 16, 2016).
[5] B.D. Worth, J.W. Jones, J.E. Allison, Creep deformation
in near-γ TiAl: The influence of microstructure on creep
deformation in Ti-49Al-1V, Metallurgical and Materials
Transactions A. 26 (1995) 2947–2959.
[6] M. Yamaguchi, H. Zhu, M. Suzuki, K. Maruyama, F.
Appel, Importance of microstructural stability in creep
resistance of lamellar TiAl alloys, Materials Science and
Engineering: A. 483–484 (2008) 517–520.
doi:10.1016/j.msea.2006.09.147.
[7] R. Kainuma, Y. Fujita, H. Mitsui, I. Ohnuma, K. Ishida,
Phase equilibria among α (hcp), β (bcc) and γ (L1 0) phases
in Ti–Al base ternary alloys, Intermetallics. 8 (2000) 855–
867.
[8] Y. Koizumi, M. Yoshiya, A. Sugihara, Y. Minamino, Effect
of impurity atoms on α2/γ lamellar interfacial misfit in Ti–
Al alloy: a systematic first principles study, Philosophical
Magazine. 91 (2011) 3685–3704.
doi:10.1080/14786435.2011.588971.
Literaturverzeichnis 
192 
[9] D.M. Dimiduk, Gamma titanium aluminide alloys—an 
assessment within the competition of aerospace struc-
tural materials, Materials Science and Engineering: A. 263 
(1999) 281–288.
[10] CES EduPac 2016, Granta Design Limeted, Cambridge; 
Vereinigtes Königreich, n.d.
[11] C. Veiga, J.P. Davim, A.J.R. Loureiro, Properties and appli-
cations of titanium alloys: a brief review, Rev. Adv. Mater. 
Sci. 32 (2012) 133–148.
[12] J.C. Schuster, M. Palm, Reassessment of the binary Alu-
minum-Titanium phase diagram, Journal of Phase Equi-
libria and Diffusion. 27 (2006) 255–277. 
doi:10.1361/154770306X109809.
[13] G. Cao, L. Fu, J. Lin, Y. Zhang, C. Chen, The relationships 
of microstructure and properties of a fully lamellar TiAl 
alloy, Intermetallics. 8 (2000) 647–653.
doi:10.1016/S0966-9795(99)00128-4.
[14] K. Maruyama, R. Yamamoto, H. Nakakuki, N. Fujitsuna, 
Effects of lamellar spacing, volume fraction and grain size 
on creep strength of fully lamellar TiAl alloys, Materials 
Science and Engineering: A. 239 (1997) 419–428.
[15] Y.-W. Kim, Ordered intermetallic alloys, part III: Gamma 
titanium aluminides, JOM. 46 (1994) 30–39.
doi:10.1007/BF03220745.
[16] Y.-W. Kim, Intermetallic alloys based on gamma titanium 
aluminide, JOM Journal of the Minerals, Metals and 
Materials Society. 41 (1989) 24–30.
[17] D.A. Porter, K.E. Easterling, Phase Transformation in 
Metals and Alloys, Second Edition, Springer-Science + 
Business Media, Hong Kong, 1981.
[18] J. Rösler, H. Harders, M. Bäker, Mechanisches Verhalten 
der Werkstoffe, Springer Fachmedien Wiesbaden, 
Wiesbaden, 2012. http://
link.springer.com/10.1007/978-3-8348-2241-3 (accessed 
October 24, 2016).
Literaturverzeichnis 
193 
[19] S.A. Jones, M.J. Kaufman, Phase equilibria and transfor-
mations in intermediate titanium-aluminum alloys, Acta
Metallurgica et Materialia. 41 (1993) 387–398.
doi:https://doi.org/10.1016/0956-7151(93)90069-5.
[20] M.J. Blackburn, Some aspects of phase transformations in
titanium alloys, in: N.E. Promisel (Ed.), The Science,
Technology and Application of Titanium, Pergamon,
1970: pp. 633–643.
[21] Y. Mishin, C. Herzig, Diffusion in the Ti–Al system, Acta
Materialia. 48 (2000) 589–623.
doi:10.1016/S1359-6454(99)00400-0.
[22] R. Bürgel, H.J. Maier, T. Niendorf, Handbuch Hochtem-
peratur-Werkstofftechnik: Grundlagen, Werkstoffbean-
spruchungen, Hochtemperaturlegierungen und -
beschich-tungen, 4., überarb. Aufl, Vieweg + Teubner,
Wiesbaden, 2011.
[23] K. Maruyama, M. Yamaguchi, G. Suzuki, H. Zhu, H.Y.
Kim, M.H. Yoo, Effects of lamellar boundary structural
change on lamellar size hardening in TiAl alloy, Acta
Materialia. 52 (2004) 5185–5194.
doi:10.1016/j.actamat. 2004.07.029.
[24] M.F. Ashby, D.R.H. Jones, Werkstoffe 1: Eigenschaften,
Mechanismen und Anwendungen, Springer Spektrum,
München, 2006.
[25] J. Lapin, Creep behaviour of a cast TiAl-based alloy for in-
dustrial applications, Intermetallics. 14 (2006) 115–122.
doi:10.1016/j.intermet. 2005.03.008.
[26] B. Ilschner, Hochtemperatur-Plastizität, 1. Auflage, Sprin-
ger, Berlin, 1973. 10.1002/mawe.19740050322.
[27] N. Hamada, Y. Ishikawa, K. Maruyama, H. Oikawa,
Power-law creep diagram of γ-Ti-53Al intermetallics,
Materials Science and Engineering: A. 192 (1995) 716–721.
Literaturverzeichnis 
194 
[28] M. Es-Souni, Effects of microstructure and alloy composi-
tion on strength and creep properties of gamma TiAl base
alloys, in: High Performance Materials in Engine Technol-
ogy: Proceedings of Topical Symposium V on High Per-
formance Materials in Engine Technology of the 8th
CIMTEC-World Ceramics Congress and Forum on New
Materials, Florence, Italy, June 28 to July 4, 1994, Techna
Group, 1995: p. 373.
[29] P.-I. Gouma, K. Subramanian, Y.-W. Kim, M.J. Mills, An-
nealing studies of γ-titanium aluminides alloyed with
light elements for creep strengthening, Intermetallics. 6
(1998) 689–693.
[30] E. Schwaighofer, B. Rashkova, H. Clemens, A. Stark, S.
Mayer, Effect of carbon addition on solidification behav-
ior, phase evolution and creep properties of an interme-
tallic b-stabilized g-TiAl based alloy, Intermetallics. 46
(2014) 173–184. doi:10.1016/j.intermet.2013.11.011.
[31] B.D. Worth, J.W. Jones, J.E. Allison, Creep deformation in
near-γ TiAl: II. influence of carbon on creep deformation
in Ti-48Al-1V-0.3 C, Metallurgical and Materials Transac-
tions A. 26 (1995) 2961–2972.
[32] Y.-W. Kim, D.M. Dimiduk, Progress in the understanding
of gamma titanium aluminides, JOM. 43 (1991) 40–47.
doi:10.1007/BF03221103.
[33] S. Bystrzanowski, A. Bartels, H. Clemens, R. Gerling, F.P.
Schimansky, G. Dehm, H. Kestler, Creep behaviour and
related high temperature microstructural stability of
Ti–46Al–9Nb sheet material, Intermetallics. 13 (2005)
515–524. doi:10.1016/j.intermet.2004.09.001.
[34] W. Schillinger, H. Clemens, G. Dehm, A. Bartels, Micro-
structural stability and creep behavior of a lamellar g-TiAl
based alloy with extremely fine lamellar spacing, Interme-
tallics. 10 (2002) 459–466.
doi:S0966-9795(02)00021-3.
Literaturverzeichnis 
195 
[35] T. Kawabata, H. Fukai, O. Izumi, Effect of ternary addi-
tions on mechanical properties of TiAl, Acta Materialia.
46 (1998) 2185–2194.
[36] F. Iqbal, Fracture Mechanisms of γ–TiAl Alloys Investi-
gated by In-situ Experiments in a Scanning Electron and
Atomic Force Microscope, Dissertation, Friedrich-Alex-
ander Universität Erlangen-Nürnberg, 2012.
[37] G. Qin, L. Wulff, K. Oikawa, T. Ikeshoji, S. Sumi, G. Zhao,
M. Jiang, D. Mao, J. Ma, S. Hao, Effects of alloying addi-
tions on the thermal stability of the lamellar structure of
γ-TiAl-based cast alloys, Intermetallics. 9 (2001) 173–177.
[38] F.-S. Sun, C.-X. Cao, M.-G. Yan, S.-E. Kim, Alloying mech-
anism of beta stabilizers in a TiAl alloy, Metallurgical and
Materials Transactions A. 32 (2001) 1573–1589.
[39] T.T. Cheng, M.R. Willis, Effects of aging on the micro-
structure and creep properties of γ-TiAl containing heavy
alloying, Scripta Materialia. 39 (1998) 1255–1265.
[40] E. Hamzah, M. Kanniah, M. Harun, Effect of chromium
addition on microstructure and creep strength of as-cast
Ti–48Al alloy, Materials Science and Engineering: A.
483–484 (2008) 555–559. doi:10.1016/j.msea.2006.11.168.
[41] A.M. Hodge, L.M. Hsiung, T.G. Nieh, Creep of nearly
lamellar TiAl alloy containing W, Scripta Materialia. 51
(2004) 411–415. doi:10.1016/j.scriptamat. 2004.05.005.
[42] F. Appel, U. Lorenz, M. Oehring, U. Sparka, R. Wagner,
Thermally activated deformation mechanisms in micro-
alloyed two-phase titanium amminide alloys, Materials
Science and Engineering: A. 233 (1997) 1–14.
doi:10.1016/S0921-5093(97)00043-9.
[43] F. Appel, R. Wagner, Microstructure and deformation of
two-phase y-titanium aluminides, Materials Science and
Engineering: R. 22 (1998) 187–268.
Literaturverzeichnis 
196 
[44] F. Appel, U. Brossmann, U. Christoph, S. Eggert, P. 
Janschek, U. Lorenz, J. Müllauer, M. Oehring, J.D.H. Paul, 
Recent Progress in the Development of Gamma Titanium 
Aluminide Alloys, Adv. Eng. Mater. 2 (2000) 699–720. 
doi:10.1002/1527-2648(200011)2. 
[45] J. Wang, A. Schwartz, T. Nieh, D. Clemens, Reduction of 
primary creep in TiAl alloys by prestraining, Materials  
Science and Engineering: A. 206 (1996) 63–70. 
[46] J.B. Singh, G. Molénat, M. Sundararaman, S. Banerjee, G. 
Saada, P. Veyssière, A. Couret, In situ straining investiga-
tion of slip transfer across α2 lamellae at room tempera-
ture in a lamellar TiAl alloy, Philosophical Magazine Let-
ters. 86 (2006) 47–60. doi:10.1080/09500830500497066. 
[47] M.A. Morris, M. Leboeuf, Analysis of thermal and ather-
mal deformation mechanisms during creep of γ-TiAl  
alloys, Materials Science and Engineering A. 239–240 
(1997) 429–437. 
[48] M.A. Morris, T. Lipe, I. Creep deformation of duplex and 
lamellar TiAl alloys, Intermetallics. 5 (1997) 329–337. 
doi:https://doi.org/10.1016/S0966-9795(97)00001-0. 
[49] M.A. Morris, M. Leboeuf, II. Deformed microstructures 
during creep of TiAl alloys: role of mechanical twinning, 
Intermetallics. 5 (1997) 339–354. 
  doi:https://doi.org/10.1016/S0966-9795(97)00002-2. 
[50] J. Beddoes, D.Y. Seo, W.R. Chen, L. Zhao, Relationship  
between tensile and primary creep properties of near  
γ-TiAl intermetallics, Intermetallics. 9 (2001) 915–922. 
[51] B. Shoykhet, M.A. Grinfeld, P.M. Hazzledine, Internal 
stresses and strains in coherent multilayers, Acta Materi-
alia. 46 (1998) 3761–3766. 
[52] M.A. Grinfeld, P.M. Hazzledine, B. Shoykhet, D.M.  
Dimiduk, Coherency stresses in lamellar Ti- Al, Metallur-
gical and Materials Transactions A. 29 (1998) 937–942. 
[53] P.M. Hazzledine, Coherency and loss of coherency in  
lamellar Ti- Al, Intermetallics. 6 (1998) 673–677. 
Literaturverzeichnis 
197 
[54] F. Appel, U. Christoph, R. Wagner, The Structure and
Stress State of Lamellar Interfaces in Two-Phase Titanium
Aluminides, MRS Proceedings. 318 (1993).
doi:0.1557/PROC-318-691.
[55] M. Oehring, P. Ennis, F. Appel, R. Wagner, Microstruc-
tural Changes During Long-Term Tension Creep of Two-
Phase γ-Titanium Aluminide Alloys., MRS Proceedings.
460 (1996). doi:10.1557/PROC-460-257.
[56] W.J. Zhang, S.C. Deevi, The controlling factors in primary
creep of TiAl-base alloys, Intermetallics. 11 (2003) 177–185.
[57] J. Lapin, T. Pelachová, M. Dománková, Creep behaviour
of a new air-hardenable intermetallic Ti–46Al–8Ta alloy,
Intermetallics. 19 (2011) 814–819.
doi:10.1016/j.intermet.2010.11.023.
[58] F. Appel, U. Christoph, Coherency stresses and interface-
related deformation phenomena in two-phase titanium
aluminides, Intermetallics. 7 (1999) 1173–1182.
doi:10.1016/S0966-9795(99)00030-8.
[59] W.R. Chen, J. Triantafillou, J. Beddoes, L. Zhao, Effect
of fully lamellar morphology on creep of a near Tγ-TiAl
intermetallic, Intermetallics. 7 (1999) 171–178.
[60] Beddoes J., Dudzinski D., Zhao L., Primary Creep of a
Near γ-TiAl Intermetallic, Htmp. 18 (2011) 173.
doi:10.1515/HTMP.1999.18.3.173.
[61] F. Appel, M. Oehring, R. Wagner, Novel design concepts
for gamma-base titanium aluminide alloys, Intermetal-
lics. 8 (2000) 1283–1312.
[62] H. Zhu, D.Y. Seo, K. Maruyama, P. Au, Strengthening of a
fully lamellar TiAl + W alloy by dynamic precipitation of
b phase during long-term creep, Scripta Materialia. 54
(2006) 425–430. doi:10.1016/j.scriptamat.2005.10.018.
[63] W. Zhang, G. Chen, Y. Wang, Z. Sun, Characteristics of
heat resistant alloys Ti10Nb45Al and Ti18Nb48Al, Scripta
Metallurgica et Materialia. 28 (1993) 1113–1118.
Literaturverzeichnis 
198 
[64] F. Torster, G. Baumeister, J. Albrecht, G. Lütjering, D. 
Helm, M.A. Daeubler, Influence of grain size and heat 
treatment on the microstructure and mechanical proper-
ties of the nickel-base superalloy U 720 LI, Materials  
Science and Engineering: A. 234 (1997) 189–192. 
 doi:10.1016/S0921-5093(97)00161-5. 
[65] G. Gottstein, Physikalische Grundlagen der Material-
kunde, 3. Aufl, Springer, Berlin, 2007. 
[66] S. Divinski, F. Hisker, C. Klinkenberg, C. Herzig, Niobium 
and titanium diffusion in the high niobium-containing 
Ti–54Al–10Nb alloy, Intermetallics. 14 (2006) 792–799. 
doi:doi:10.1016/j.intermet.2005.12.007. 
[67] C. Herzig, T. Przeorski, M. Friesel, F. Hisker, S. Divinski, 
Tracer solute diffusion of Nb, Zr, Cr, Fe, and Ni in γ-TiAl: 
effect of preferential site occupation, Intermetallics. 9 
(2001) 461–472. 
[68] C. Herzig, M. Friesel, D. Derdau, S.V. Divinski, Tracer  
diffusion behavior of Ga as an Al-substituting element in 
Ti3Al and TiAl intermetallic compounds, Intermetallics. 7 
(1999) 1141–1151. doi:10.1016/S0966-9795(99)00028-X. 
[69] K. Zhang, R. Hu, X. Wang, J. Yang, Precipitation of two 
kinds of γ laths in massive γ coexisting with γ lamellae in 
as-cast Ta-containing TiAl-Nb alloys, Materials Letters. 
185 (2016) 480–483. doi:her10.1016/j.matlet.2016.09.046. 
[70] J.-F. Silvain, J.-C. Bihr, Y. Lepetitcorps, EPMA and XPS 
studies of TiAlSiC interfacial chemical compatibility, 
Composites Part A: Applied Science and Manufacturing. 
27 (1996) 691–695. doi:10.1016/1359-835X(95)00076-E. 
[71] M.S.A. Karunaratne, P. Carter, R.C. Reed, Interdiffusion 
in the face-centred cubic phase of the Ni–Re, Ni–Ta and 
Ni–W systems between 900 and 1300°C, Materials Science 
and Engineering: A. 281 (2000) 229–233. 
 doi:10.1016/S0921-5093(99)00705-4. 
Literaturverzeichnis 
199 
[72] X. Gong, Y. Ma, H. Guo, S. Gong, Effect of thermal cycling
on microstructure evolution and elements diffusion be-
havior near the interface of Ni/NiAl diffusion couple,
Journal of Alloys and Compounds. 642 (2015) 117–123.
doi:10.1016/j.jallcom.2015.04.095.
[73] S. Neumeier, H.U. Rehman, J. Neuner, C.H. Zenk, S.
Michel, S. Schuwalow, J. Rogal, R. Drautz, M. Göken, Dif-
fusion of solutes in fcc Cobalt investigated by diffusion
couples and first principles kinetic Monte Carlo, Acta
Materialia. 106 (2016) 304–312.
doi:10.1016/j.actamat.2016.01.028.
[74] Y. Yuan, Y. Guan, D. Li, N. Moelans, Investigation of
diffusion behavior in Cu–Sn solid state diffusion couples,
Journal of Alloys and Compounds. 661 (2016) 282–293.
doi:10.1016/j.jallcom.2015.11.214.
[75] T. Ustad, H. Sorum, Interdiffusion in the Fe-Ni, Ni-Co and
Fe-Co systems, Applications and Material Science. 20
(1973) 285–294.
[76] F.J.A. den Broeder, A general simplification and improve-
ment of the matano-boltzmann method in the determi-
nation of the interdiffusion coefficients in binary systems,
Scripta Metallurgica. 3 (1969) 321–325.
doi:10.1016/0036-9748(69)90296-8.
[77] C. Matano, On the Relation between the Diffusion-Coef-
ficients and Concentrations of Solid Metals (The Nickel-
Copper System), Japanese Journal of Physics. 8 (1933)
109–113.
[78] F. Sauer, V. Freise, Diffusion in binären Gemischen mit
Volumenänderung, Zeitschrift Für Elektrochemie, Be-
richte Der Bunsengesellschaft Für Physikalische Chemie.
66 (1962) 353–362. doi:10.1002/bbpc.19620660412.
[79] C. Herzig, T. Przeorski, Y. Mishin, Self-diffusion in γ-TiAl:
an experimental study and atomistic calculations, Inter-
metallics. 7 (1999) 389–404.
doi:10.1016/S0966-9795(98)00117-4.
Literaturverzeichnis 
200 
[80] D. Dieter E., Mechanical Metallurgy, McGraw-Hill Book
Company, New York, 1961.
[81] R.L. Fleischer, Substitutional solution hardening, Acta
Metallurgica. 11 (1963) 203–209.
doi:10.1016/0001-6160(63)90213-X.
[82] R. Labusch, Statistische Theorien der Mischkristallhär-
tung, Acta Metallurgica. 20 (1972) 917–927.
doi:10.1016/0001-6160(72)90085-5.
[83] Z.C. Liu, J.P. Lin, S.J. Li, G.L. Chen, Effects of Nb and Al
on the microstructures and mechanical properties of high
Nb containing TiAl base alloys, Intermetallics. 10 (2002)
653–659.
[84] W. Zhang, Z. Liu, G. Chen, Y.-W. Kim, Deformation
mechanisms in a high-Nb containing γ–TiAl alloy at
900°C, Materials Science and Engineering: A. 271 (1999)
416–423.
[85] F. Appel, J.D.H. Paul, M. Oehring, U. Fröbel, U. Lorenz,
Creep behavior of TiAl alloys with enhanced high-tem-
perature capability, Metallurgical and Materials Transac-
tions A. 34 (2003) 2149–2164.
[86] H.S. Park, S.W. Nam, N.J. Kim, S.K. Hwang, Refinement
of the lamellar structure in TiAl-BASED intermetallic
compound by addition of carbon, Scripta Materialia. 41
(1999) 1197–1203. doi:10.1016/S1359-6462(99)00266-3.
[87] R. Gerling, F.P. Schimansky, A. Stark, A. Bartels, H.
Kestler, L. Cha, C. Scheu, H. Clemens, Microstructure and
mechanical properties of Ti 45Al 5Nb + (0–0.5C) sheets,
Intermetallics. 16 (2008) 689–697.
doi:10.1016/j.intermet.2008.02.004.
[88] P. Staron, F.P. Schimansky, C. Scheu, H. Clemens, SANS
Study of Carbon Addition in Ti45Al-5Nb, Materials
Research Society Symposium Proceedings. 1295 (2011).
doi:10.1557/opl.2011.387.
Literaturverzeichnis 
201 
[89] A.C. Fischer-Cripps, Nanoindentation Testing, in: Nano-
indentation, Springer New York, New York, NY, 2011:
pp. 21–37. http://link.springer.com/10.1007/978-1-4419-
9872-9_2 (accessed October 21, 2016).
[90] M. Göken, M. Kempf, Pop-ins in Nanoindentations-The
Initial Yield Point, Zeitschrift Für Metallkunde. 92 (2001)
1061–1067.
[91] W.C. Oliver, G.M. Pharr, An improved technique for
determining hardness and elastic modulus using load and
displacement sensing indentation experiments, Journal of
Materials Research. 7 (1992) 1564–1583.
[92] W.C. Oliver, G.M. Pharr, Measurement of hardness and
elastic modulus by instrumented indentation: Advances
in understanding and refinements to methodology, Jour-
nal of Materials Research. 19 (2004) 3–20.
doi:10.1557/jmr.2004.19.1.3.
[93] I.N. Sneddon, The relation between load and penetration
in the axisymmetric boussinesq problem for a punch of
arbitrary profile, International Journal of Engineering
Science. 3 (1965) 47–57. doi:10.1016/0020-7225(65)90019-4.
[94] K. Durst, O. Franke, A. Böhner, M. Göken, Indentation
size effect in Ni–Fe solid solutions, Acta Materialia. 55
(2007) 6825–6833. doi:10.1016/j.actamat.2007.08.044.
[95] O. Franke, K. Durst, M. Göken, Nanoindentation investi-
gations to study solution hardening in Ni-based diffusion
couples, Journal of Materials Research. 24 (2011) 1127–1134.
[96] R.K.W. Marceau, C. Qiu, S.P. Ringer, C.R. Hutchinson, A
study of the composition dependence of the rapid hard-
ening phenomenon in Al–Cu–Mg alloys using diffusion
couples, Materials Science and Engineering: A. 546 (2012)
153–161. doi:10.1016/j.msea.2012.03.043.
[97] X. Wu, Review of alloy and process development of TiAl
alloys, Intermetallics. 14 (2006) 1114–1122.
doi:10.1016/j.intermet.2005.10.019.
Literaturverzeichnis 
202 
[98] G.L. Chen, W.J. Zhang, Z.C. Liu, S.J. Li, Y.W. Kim, Micro-
structure and properties of high-Nb containing TiAl-base
alloys, TMS San Diego. Gamma Titanium Aluminides
(1999) 371–380.
[99] M. Charpentier, A. Hazotte, D. Daloz, Lamellar transfor-
mation in near-γ TiAl alloys—Quantitative analysis of
kinetics and microstructure, Materials Science and Engi-
neering: A. 491 (2008) 321–330.
doi:10.1016/j.msea.2008.02.009.
[100] K.-D. Liss, R.E. Whitfield, W. Xu, T. Buslaps, L.A. Yeoh, X.
Wu, D. Zhang, K. Xia, In sitn synchrotron high-energy
X-ray diffraction analysis on phase transformations in
Ti–Al alloys processed by equal-channel angular pressing,
Journal of Synchrotron Radiation. 16 (2009) 825–834.
doi:10.1107/ S090904950903711X.
[101] J. Böhm, A. Wanner, R. Kampmann, H. Franz, K.-D. Liss,
A. Schreyer, H. Clemens, Internal stress measurements by
high-energy synchrotron X-ray diffraction at increased
specimen-detector distance, Nuclear Instruments and
Methods in Physics Research Section B: Beam Interac-
tions with Materials and Atoms. 200 (2003) 315–322.
[102] K.-D. Liss, A. Bartels, H. Clemens, S. Bystrzanowski, A.
Stark, T. Buslaps, F.-P. Schimansky, R. Gerling, C. Scheu,
A. Schreyer, Recrystallization and phase transitions in a
γ-TiAl-based alloy as observed by ex situ and in situ high-
energy X-ray diffraction, Acta Materialia. 54 (2006)
3721–3735. doi:10.1016/j.actamat.2006.04.004.
[103] L. Lutterotti, P. Scardi, Simultaneous structure and size–
strain refinement by the Rietveld method, Journal of
Applied Crystallography. 23 (1990) 246–252.
doi:10.1107/S0021889890002382.
[104] L. Lutterotti, D. Chateigner, S. Ferrari, J. Ricote, Texture,
residual stress and structural analysis of thin films using
a combined X-ray analysis, Thin Solid Films. 450 (2004)
34–41. doi:10.1016/j.tsf.2003.10.150.
Literaturverzeichnis 
203 
[105] H. Ur Rehman, Solid Solution Strengthening and Diffu-
sion in Nickel- and Cobalt-based Superalloys, Disserta-
tion, Friedrich-Alexander-Universität Erlangen-Nürn-
berg, 2016.
[106] J.J. Moré, The Levenberg-Marquardt alorithm: implemen-
tation and theory, (1978) 105–116.
[107] M. Göken, M. Kempf, W.D. Nix, Hardness and modulus
of the lamellar microstructure in PST-TiAl studied by
nanoindentations and AFM, Acta Materialia. 49 (2001)
903–911.
[108] P.J. Goodhew, F.J. Humphreys, R. Beanland, Electron mi-
croscopy and analysis, 3rd ed, Taylor & Francis, London ;
New York, 2001.
[109] P. Haasen, Physikalische Metallkunde, 3. Auflage, Sprin-
ger, 1994.
[110] X.F. Ding, J.P. Lin, L.Q. Zhang, Y.Q. Su, H.L. Wang, G.L.
Chen, Lamellar orientation control in a Ti–46Al–5Nb
alloy by directional solidification, Scripta Materialia. 65
(2011) 61–64. doi:10.1016/j.scriptamat.2011.02.011.
[111] C. McCullough, J.J. Valencia, C.G. Levi, R. Mehrabian, M.
Maloney, R. Hecht, Solidification paths of Ti-Ta-Al alloys,
Acta Metallurgica et Materialia. 39 (1991) 2745–2758.
doi:10.1016/0956-7151(91)90092-F.
[112] C. McCullough, J.J. Valencia, C.G. Levi, R. Mehrabian,
Phase equilibria and solidification in Ti-Al alloys, Acta
Metallurgica. 37 (1989) 1321–1336.
doi:http://dx.doi.org/10.1016/0001-6160(89)90162-4.
[113] R.M. Imayev, V.M. Imayev, M. Oehring, F. Appel, Alloy
design concepts for refined gamma titanium aluminide
based alloys, Intermetallics. 15 (2007) 451–460.
doi:10.1016/j.intermet.2006.05.003.
Literaturverzeichnis 
204 
[114] V.T. Witusiewicz, A.A. Bondar, U. Hecht, S. Rex, T.Y.
Velikanova, The Al–B–Nb–Ti system: III. Thermodynamic
re-evaluation of the constituent binary system Al–Ti,
Journal of Alloys and Compounds. 465 (2008) 64–77.
doi:https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2007.10.061.
[115] J.J. Valencia, C. McCullough, C.G. Levi, R. Mehrabian,
Microstructure evolution during conventional and rapid
solidification of a Ti-50at%Al alloy, Scripta Metallurgica.
21 (1987) 1341–1346.
doi:https://doi.org/10.1016/0036-9748(87)90110-4.
[116] C. McCullough, J.J. Valencia, C.G. Levi, R. Mehrabian,
Peritectic solidification of Ti—Al—Ta alloys in the region
of γ-TiAl, Materials Science and Engineering: A. 156 (1992)
153–166. doi:10.1016/0921-5093(92)90147-S.
[117] X. Wu, Review of alloy and process development of TiAl
alloys, Intermetallics. 14 (2006) 1114–1122.
doi:http://dx.doi.org/10.1016/j.intermet.2005.10.019.
[118] V.T. Witusiewicz, A.A. Bondar, U. Hecht, J. Zollinger, L.V.
Artyukh, T.Ya. Velikanova, The Al–B–Nb–Ti system,
Journal of Alloys and Compounds. 474 (2009) 86–104.
doi:10.1016/j.jallcom.2008.06.128.
[119] O. Shuleshova, D. Holland-Moritz, A. Voss, W. Löser, In
situ observations of solidification in Ti–Al–Ta alloys by
synchrotron radiation, Intermetallics. 19 (2011) 688–692.
doi:10.1016/j.intermet.2011.01.005.
[120] W.G. Burgers, On the process of transition of the cubic-
body-centered modification into the hexagonal-close-
packed modification of zirconium, Physica. 1 (1934) 561–
586. doi:https://doi.org/10.1016/S0031-8914(34)80244-3.
[121] H. Saage, A.J. Huang, D. Hu, M.H. Loretto, X. Wu, Micro-
structures and tensile properties of massively trans-
formed and aged Ti46Al8Nb and Ti46Al8Ta alloys, Inter-
metallics. 17 (2009) 32–38.
doi:10.1016/j.intermet.2008.09.006.
  Literaturverzeichnis 
205 
[122] P.J. Maziasz, R.V. Ramanujan, C.T. Liu, J.L. Wright,  
Effects of B and W alloying additions on the formation 
and stability of lamellar structures in two-phase γ-TiAl, 
Intermetallics. 5 (1997) 83–95.  
 doi:10.1016/S0966 - 9795(96)00070-2. 
[123] Y. Jin, J.N. Wang, Y. Wang, J. Yang, Effect of Mn on for-
mation of lamellar structure in a γ-TiAl alloy, Materials 
Letters. 58 (2004) 3756–3760. 
 doi:10.1016/j.matlet.2004.08.009. 
[124] R.V. Ramanujan, P.J. Maziasz, C.T. Liu, The thermal  
stability of the microstructure of γ-based titanium  
aluminides, Acta Materialia. 44 (1996) 2611–2642.  
doi:10.1016/1359-6454(95)00402-5. 
[125] P.J. Maziasz, R.V. Ramanujan, C.T. Liu, J.L. Wright,  
Effects of B and W alloying additions on the formation 
and stability of lamellar structures in two-phase γ-TiAl, 
Intermetallics. 5 (1997) 83–95. 
 doi:https://doi.org/10.1016/S0966-9795(96)00070-2. 
[126] A. Denquin, S. Naka, Phase transformation mechanisms 
involved in two-phase TiAl-based alloys—I. Lambellar 
structure formation, Acta Materialia. 44 (1996) 343–352. 
[127] C.L. Fu, R.C. Reed, A. Janotti, M. Krcmar, On the Diffu-
sion of Alloying elements in the Nickel-Base Superalloys, 
Superalloys. (2004) 867–876. 
[128] Y.L. Hao, D.S. Xu, Y.Y. Cui, R. Yang, D. Li, The site occu-
pancies of alloying elements in TiAl and Ti3Al alloys, Acta 
Materialia. 47 (1999) 1129–1139. 
 doi:http://dx.doi.org/10.1016/S1359-6454(99)00006-3. 
[129] C. Woodward, S. Kajihara, Density of thermal vacancies 
in γ-Ti-Al-M, M = Si, Cr, Nb, Mo, Ta or W, Acta Materialia. 
47 (1999) 3793–3798.  
 doi:10.1016/S1359-6454(99)00231-1. 
[130] E. Roos, K. Maile, Werkstoffkunde für Ingenieure - 
Grundlagen, Anwendung, Prüfung, 3. Auflage, Springer 
Verlag, Berlin, 2008. 
Literaturverzeichnis 
206 
[131] N.N. Greenwood, A. Earnshaw, Chemie der Elemente,  
1. Auflage, Wiley-VCH Verlag, Weinheim, 1988. 
[132] C. Kammer, Aluminium-Taschenbuch, 16. Auflage, Beuth 
Verlag, Düsseldorf, 2002. 
[133] G. B. Skinner, H. L. Johnston, Thermal Expansion of  
Zirconium Between 298°K and 1600°K, The Journal of 
Chemical Physics. 21 (1953) 18. 
[134] E. Schwaighofer, B. Rashkova, H. Clemens, A. Stark, S. 
Mayer, Effect of carbon addition on solidification behav-
ior, phase evolution and creep properties of an interme-
tallic b-stabilized g-TiAl based alloy, Intermetallics. 46 
(2014) 173–184. 
 doi:http://dx.doi.org/10.1016/j.intermet.2013.11.011. 
[135] H.F. Chladil, H. Clemens, H. Leitner, A. Bartels, R.  
Gerling, W.T. Marketz, Experimental Studies of Phase 
Transformations in a Carbon Containing Ti-45Al-7.5Nb 
Alloy and Related Thermodynamic Simulations, Ad-
vanced Engineering Materials. 7 (2005) 1131–1134 . 
doi:10.1002/adem.200500153. 
[136] V.T. Witusiewicz, A.A. Bondar, U. Hecht, V.M. Voblikov, 
O.S. Fomichov, V.M. Petyukh, S. Rex, Experimental study 
and thermodynamic modelling of the ternary Al-Ta-Ti 
system, Intermetallics. 19 (2011) 234–259. 
 doi:10.1016/j.intermet.2010.10.002. 
[137] Y. He, R.B. Schwarz, T. Darling, M. Hundley, S.H. Whang, 
Z.M. Wang, Elastic constants and thermal expansion of 
single crystal γ-TiAl from 300 to 750°K, Materials Science 
and Engineering: A. 239–240 (1997) 157–163.  
doi:10.1016/S0921-5093(97)00575-3. 
[138] T. Novoselova, S. Malinov, W. Sha, A. Zhecheva, High-
temperature synchrotron X-ray diffraction study of 
phases in a gamma TiAl alloy, Materials Science and  
Engineering: A. 371 (2004) 103–112. 
 doi:10.1016/j.msea.2003.12.015. 
  Literaturverzeichnis 
207 
[139] M. Terner, S. Biamino, D. Ugues, S. Sabbadini, P. Fino, M. 
Pavese, C. Badini, Phase transitions assessment on γ-TiAl 
by Thermo Mechanical Analysis, Intermetallics. 37 (2013) 
7–10. doi:10.1016/j.intermet.2013.01.019. 
[140] P. Sahu, Lattice imperfections in intermetallic Ti–Al  
alloys: an X-ray diffraction study of the microstructure by 
the Rietveld method, Intermetallics. 14 (2006) 180–188. 
doi:10.1016/j.intermet.2005.05.004. 
[141] S. Liu, C. Tang, Y. Zhan, Theoretical Prediction of Transi-
tion Metal Alloying Effects on the Lightweight TiAl Inter-
metallic, Metallurgical and Materials Transactions A. 47 
(2016) 1451–1459. doi:10.1007/s11661-015-3321-6. 
[142] S.-L. Shu, C.-Z. Tong, F. Qiu, Q. Zou, Q.-C. Jiang, Effect  
of ternary elements on the ductility of TiAl, Canadian 
Metallurgical Quarterly. 2 (2016) 156–160. 
[143] D. Vujic, Z. Li, S.H. Whang, Effect of rapid solidification 
and alloying addition on lattice distortion and atomic  
ordering in L10 TiAl alloys and their ternary alloys,  
Metallurgical Transactions A. 19 (1988) 2445–2455. 
[144] H. Erschbaumer, R. Podloucky, P. Rogl, G. Temnitschka, 
R. Wagner, Atomic modelling of Nb, V, Cr, and Mn sub-
stitutions in γ-TiAl. I: c/a ratio and site preference, Inter-
metallics. 1 (1993) 99–106.  
 doi:10.1016/0966-9795(93)90027-S. 
[145] W. Wolf, R. Podloucky, P. Rogl, H. Erschbaumer, Atomic 
modelling of Nb, V, Cr and Mn substitutions in γ-TiAl. 2: 
Electronic structure and site preference, Intermetallics. 4 
(1996) 201–209. doi:10.1016/0966-9795(95)00036-4. 
[146] Y. Song, D. Xu, R. Yang, D. Li, Z. Hu, Theoretical investi-
gation of ductilizing effects of alloying elements on TiAl, 
Intermetallics. 6 (1998) 157–165. 
[147] M.H. Yoo, C.L. Fu, Physical constants, deformation twin-
ning, and microcracking of titanium aluminides, Metal-
lurgical and Materials Transactions A. 29 (1998) 49–63. 
doi:10.1007/s11661-998-0158-2. 
Literaturverzeichnis 
208 
[148] K. Tanaka, M. Koiwa, Single-crystal elastic constants of
intermetallic compounds, Intermetallics. 4 (1996) 29–39.
doi:10.1016/0966-9795(96)00014-3.
[149] T. Tetsui, Effects of high niobium addition on the me-
chanical properties and high-temperature deformability
of gamma TiAl alloy, Intermetallics. 10 (2002) 239–245.
[150] H.D. Shashikala, S.V. Suryanarayana, K.S.N. Murthy,
S.V.N. Naidu, Thermal expansion characteristics of Ti3Al
and the effect of additives, Journal of the Less Common
Metals. 155 (1989) 23–29.
doi:10.1016/0022 - 5088(89)90444-X.
[151] M. Kanani, A. Hartmaier, R. Janisch, Interface properties
in lamellar TiAl microstructures from density functional
theory, Intermetallics. 54 (2014) 154–163.doi:10.1016/
j.intermet.2014.06.001.
[152] D. Shechtman, M. Blackburn, H. Lipsitt, The plastic
deformation of TiAl, Metallurgical Transactions. 5 (1974)
1373–1381.
[153] H.A. Lipsitt, D. Shechtman, R.E. Schafrik, The defor-
mation and fracture of TiAl at elevated temperatures,
Metallurgical Transactions A. 6 (1975) 1991–1996.
doi:10.1007/BF03161822.
[154] A.D. Smigelskas, E.O. Kirkendall, Zinc Diffusion in Alpha
Brass, American Istitute of Mining and Metallugical Engi-
neers Technical Publication. 171 (1946) 104–109.
[155] D. Vojtěch,  T. Popela,  J. Hamáček,  J. Kützendörfer, The
influence of tantalum on the high temperature character-
istics  of  lamellar gamma+alpha 2  titanium  aluminide,
Materials Science and Engineering: A. 528 (2011) 8557–
8564. doi:10.1016/j.msea.2011.07.070.
[156] Y. Song, R. Yang, D. Li, Z. Hu, Z. Guo, A first principles
study of the influence of alloying elements on TiAl: site
preference, Intermetallics. 8 (2000) 563–568.
Literaturverzeichnis 
209 
[157] J. Breuer, T. Wilger, M. Friesel, C. Herzig, Interstitial and
substitutional diffusion of metallic solutes in Ti3Al, Inter-
metallics. 7 (1999) 381–388.
doi:http://dx.doi.org/10.1016/S0966-9795(98)00115-0.
[158] J. Rüsing, C. Herzig, Concentration and temperature
dependence of titanium self-diffusion and interdiffusion
in the intermetallic phase Ti3Al, Intermetallics. 4 (1996)
647–657. doi:10.1016/0966-9795(96)00060-X.
[159] S. Gebhard, F. Pyczak, M. Göken, Microstructural and
micromechanical characterisation of TiAl alloys using
atomic force microscopy and nanoindentation, Materials
Science and Engineering: A. 523 (2009) 235–241.
doi:10.1016/j.msea.2009.05.068.
[160] V.M. Goldschmidt, Crystal structure and chemical consti-
tution, Transactions of the Faraday Society. 25 (1929)
253–283. doi:10.1039/TF9292500253.
[161] A. Janotti, M. Krcmar, C.L. Fu, R.C. Reed, Solute Diffusion
in Metals: Larger Atoms Can Move Faster, Phys. Rev. Lett.
92 (2004).
[162] W.F. Cui, C.M. Liu, Fracture characteristics of γ-TiAl alloy
with high Nb content under cyclic loading, Journal of
Alloys and Compounds. 477 (2009) 596–601.
doi:10.1016/j.jallcom.2008.10.118.
[163] Y. Yuan, K.B. Yin, X.N. Zhao, X.K. Meng, Z.G. Liu, Disso-
ciation of super-dislocations and the SISF energy in γ-TiAl
based alloy with Nb-doping, as studied by HRTEM,
Journal of Materials Science. 41 (2006) 4695–4697.
doi:10.1007/s10853-006-0350-y.
[164] P. Dumitraschkewitz, H. Clemens, S. Mayer, D. Holec,
Impact of Alloying on Stacking Fault Energies in Gamma-
TiAl, Applied Sciences. 7 (2017) 1193.
doi:10.3390/app7111193.
Literaturverzeichnis 
210 
[165] S. Taniguchi, H. Juso, T. Shibata, Improvement in High-
Temperature Oxidation Resistance of TiAl by Addition
of 0.2 mass% Zr, Materials Transactions, JIM. 37 (1996)
245–251. doi:10.2320/matertrans1989.37.245.
[166] Z.S. Basinski, Thermally activated glide in face-centred
cubic metals and its application to the theory of strain
hardening, Philosophical Magazine. 4 (1959) 393–432.
[167] C. Woodward, S. Kajihara, Density of thermal vacancies
in γ-Ti-Al-M, M = Si, Cr, Nb, Mo, Ta or W, Acta Materialia.
47 (1999) 3793–3798.
doi:10.1016/S1359-6454(99)00231-1.
[168] C. Herzig, T. Przeorski, M. Friesel, F. Hisker, S. Divinski,
Tracer solute diffusion of Nb, Zr, Cr, Fe, and Ni in γ-TiAl:
effect of preferential site occupation, Intermetallics. 9
(2001) 461–472.
[169] M.F. Bartholomeusz, J.A. Wert, The effect of thermal
exposure on microstructural stability and creep resistance
of a two-phase TiAl/Ti3Al lamellar alloy, Metallurgical
and Materials Transactions A. 25 (1994) 2371–2381.
[170] F. Herrouin, D. Hu, P. Bowen, I. Jones, Microstructural
changes during creep of a fully lamellar TiAl alloy, Acta
Materialia. 46 (1998) 4963–4972.
[171] U. Hofmann, W. Blum, Microstructural evolution during
high temperature deformation of lamellar Ti48Al–2Nb–
2Cr, Intermetallics. 7 (1999) 351–361.
[172] Y. Umakoshi, T. Nakano, T. Takenaka, K. Sumimoto, T.
Yamane, Orientation and temperature dependence of
yield stress and slip geometry of Ti3Al and Ti3Al-V single
crystals, Acta Metallurgica et Materialia. 41 (1993)
1149–1154. doi:10.1016/0956-7151(93)90162-L.
[173] F. Pyczak, Vorlesungsskript, Metallische und intermetal-
lische Hochtemperaturwerkstoffe, Friedrich-Alexander-
Universität Erlangen-Nürnberg, (2002).
  Literaturverzeichnis 
211 
[174] A. Rahmel, M. Schütze, J.W. Quadakkers, Fundamentals 
of TiAl oxidation – A critical review, Materials and Corro-
sion. 46 (n.d.) 271–285. doi:10.1002/maco.19950460503. 
[175] C. Zenk, Grenzflächen in TiAl - In situ Verformungsexpe-
rimente im TEM und Atomsondentomographie, Disserta-
tion, Friedrich-Alexander Universität Erlangen-Nürn-
berg, 2018. 
[176] D.J. Larson, C.T. Liu, M.K. Miller, Microstructural charac-
terization of segregation and precipitation in α2+γ tita-
nium aluminides, Materials Science and Engineering: A. 
239–240 (1997) 220–228.  
 doi:10.1016/S0921-5093(97)00585-6. 
[177] W. Blum, X.H. Zeng, A simple dislocation model of defor-
mation resistance of ultrafine-grained materials explain-
ing Hall–Petch strengthening and enhanced strain rate 
sensitivity, Acta Materialia. 57 (2009) 1966–1974.  
doi:10.1016/j.actamat.2008.12.041. 
[178] F. Appel, P.A. Beaven, R. Wagner, Deformation processes 
related to interfacial boundaries in two-phase γ-titanium 
aluminides, Acta Metallurgica et Materialia. 41 (1993) 
1721–1732. doi:10.1016/0956-7151(93)90191-T. 
[179] J.G. Wang, L.M. Hsiung, T.G. Nieh, Microstructural insta-
bility in a crept fully lamellar TiAl alloy, Intermetallics. 7 
(1999) 757–763. doi:10.1016/S0966-9795(98)00125-3. 
[180] A.K. Ghosh, On the measurement of strain-rate sensitiv-
ity for deformation mechanism in conventional and ultra-
fine grain alloys, Materials Science and Engineering: A. 
463 (2007) 36–40. doi:10.1016/j.msea.2006.08.122. 
[181] J. Bresler, S. Neumeier, M. Ziener, F. Pyczak, M. Göken, 
The influence of niobium, tantalum and zirconium on the 
microstructure and creep strength of fully lamellar γ/α2 
titanium aluminides, Materials Science and Engineering: 
A. 744 (2019) 46–53. 
 doi:10.1016/j.msea.2018.11.152. 
Literaturverzeichnis 
212 
[182] W.J. Zhang, G.L. Chen, F. Appel, T.G. Nieh, S.C. Deevi, A 
preliminary study on the creep behavior of Ti–45Al–10Nb 
alloy, Materials Science and Engineering: A. 315 (2001) 
250–253. 
[183] M.H. Loretto, Z. Wu, M.Q. Chu, H. Saage, D. Hu, M.M. 
Attallah, Deformation of microstructurally refined cast 
Ti46Al8Nb and Ti46Al8Ta, Intermetallics. 23 (2012) 1–11. 
doi:10.1016/j.intermet.2011.12.012. 
[184] M.E. Kassner, M.-T. Pérez-Prado, Fundamentals of creep 
in metals and alloys, Elsevier, Amsterdam, 2004. 
[185] A. Gorzel, G. Sauthoff, Diffusion creep of intermetallic 
TiAl alloys, Intermetallics. 7 (1999) 371–380. 
[186] P. Pouly, M.-J. Hua, C.I. Garcia, A.J. DeArdo, Isothermal 
transformation behavior of near-gamma TiAl alloys, 
Scripta Metallurgica et Materialia. 29 (1993) 1529–1534. 
doi:10.1016/0956-716X(93)90272-T. 
[187] M. Beschliesser, A. Chatterjee, A. Lorich, W. Knabl, H. 
Kestler, G. Dehm, H. Clemens, Designed fully lamellar 
microstructures in a γ-TiAl based alloy: adjustment and 
microstructural changes upon long-term isothermal ex-
posure at 700 and 800°C, Materials Science and Engineer-
ing: A. 329 (2002) 124–129.  
 doi:10.1016/S0921-5093(01)01545-3. 
[188] D.S. Shong, Y.-W. Kim, Discontinuous coarsening of  
high perfection lamellae in titanium aluminides, Scripta  
Metallurgica. 23 (1989) 257–261.  
 doi:10.1016/0036-9748(89)90422-5. 
[189] G. Qin, J. Wang, S. Hao, Discontinuous coarsening of pri-
mary α 2/γ lamellae at colony boundaries in γ-TiAl-based 
alloys, Intermetallics. 7 (1999) 1–4. 
[190] J.Y. Jung, J.K. Park, Growth kinetics of discontinuous 
coarsening of lamellar structure in Ti–44at.% Al (–0.5 
at.% Cr) intermetallic compounds, Acta Materialia. 46 
(1998) 4123–4130. 
Literaturverzeichnis 
213 
[191] D. Hu, A.B. Godfrey, M.H. Loretto, Thermal stability of a
fully lamellar Ti-48Al-2Cr-2Nb-1B alloy, Intermetallics. 6
(1998) 413–417. doi:10.1016/S0966-9795(98)80019-8.
[192] S. Kroll, N. Stolwijk, C. Herzig, H. Mehrer, Titanium Self-
Diffusion in the Intermetallic Compound γ-TiAl, Defect
and Diffusion Forum. 83 (1993) 865–868.

Anhang 
Mechanische Eigenschaften der unterschiedlichen Wärme-
behandlungen 
Um die Auswirkungen der Auslagerungsdauer auf die Segregati-
onen der Legierungselemente zu untersuchen, wird ebenfalls 
eine Wärmebehandlung von 10 Stunden bei 1380°C mit einer
anschließenden Abkühlrate von 5 K/min durchgeführt. Die 
REM-Bilder in Abbildung 11.1 zeigen deutlich geringere Steige-
rungen im Vergleich zu den für eine Stunde ausgelagerten Pro-
ben (Abbildung 4.5). Lediglich die tantalhaltige Legierung lässt 
noch eine dendritische Gussstruktur bei geringer Vergrößerung 
erkennen. 
Abbildung 11.1 stellt die Mikrostruktur der binären Legierung Ti-44Al (a) und
die der drei Legierungen mit weiterem Legirungselement Ti-44Al-5Nb (b), 
Ti-44Al-5Ta (c) und Ti-44Al-5Zr (d) nach einer Wärmebehandlung für 10 
Stunden bei 1380°C und einer Abkühlrate von 5 Kmin-1 im BSD-Kontrast dar. 
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Um den Einfluss der Seigerungen auf die mechanischen Eigen-
schaften der Legierungen zu untersuchen, werden die beiden 
unterschiedlich lange wärmebehandelten Zustände der Ti-44Al-5Ta 
in Dehnratenwechselversuchen bei 900°C Versuchstemperatur 
miteinander verglichen. Diese unterscheiden sich lediglich 
in der Auslagerungsdauer bei 1380°C und wurden beide mit 
5 K/min definiert abgekühlt. Die Spannungs-Dehnungskurven 
der beiden Legierungen sind in Abbildung 11.2 grafisch darge-
stellt.  
Abbildung 11.2 zeigt nochmals die Mikrostruktur der einstündig (a) und zehn-
stündig (b) wärmebehandelten Ti-44Al-5Ta. Die Spannungs-Dehnungskurven 
der beiden Ti-44Al-5Ta Legierungen (c) sind als ausgefüllte, dunkelgrüne 
Kreise (1h) und als unausgefüllte, hellgrüne Kreise (10h) darstellen. 
Die beiden Legierungen zeigen trotz ihrer unterschiedlich lan-
gen Auslagerungsdauer so gut wie keinen Unterschied in ihrem 
mechanischen Verhalten. Die beiden Kurven liegen nahezu 
übereinander und unterscheiden sich nach dem ersten Dehn- 
ratenwechsel von den anfänglichen 10-4 s-1 auf die Verformungs-
geschwindigkeit von 10-5 s-1 kaum noch. Lediglich zu Beginn  
unterscheiden sich die beiden Legierungen leicht, was jedoch  
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im Rahmen der Abweichung hinsichtlich unterschiedlicher 
Proben liegt.  
Aus diesen Versuchen lässt sich somit ableiten, dass eine Aus- 
lagerung der zu untersuchenden Legierungen von 1 Stunde aus-
reichend ist. Die beschriebenen Seigerungen beeinflussen die 
mechanischen Eigenschaften nicht soweit, dass eine längere 
Auslagerungszeit von 10 Stunden eine signifikante Verbesserung 
der mechanischen Eigenschaften rechtfertigt. Der für die me-
chanischen Eigenschaften bei hohen Temperaturen wichtigste 
Einflussfaktor in volllamellaren Titanaluminiden ist der 
α2/γ-Grenzflächenabstand [14,28,31]. 
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Mechanische Eigenschaften der einphasigen Ti-54Al-5Zr 
Bereits in Kapitel 7.1 wurde die Dehnratenwechselversuche der 
einphasigen Ti-54Al-5Zr Legierung dargestellt. Da diese Legie-
rung eine erheblich höhere Spannung im Vergleich zu den an-
deren einphasigen Legierungen gezeigt hat, wurden zwei wei-
tere Versuche durchgeführt um das mechanische Verhalten der 
zirkoniumhaltigen Legierung zu bestätigen. In Abbildung 11.3 
sind alle drei Spannungs-Dehnungskurven der Ti-54Al-5Zr bei 
900°C im Vergleich mit der binären Legierung dargestellt. Es ist 
klar zu erkennen, dass die Legierung mit Zirkonium eine erheb-
lich höhere Spannung im Vergleich mit der binären Legierung 
zeigt.  
Abbildung 11.3 zeigt mehrere Dehnratenwechselversuche der einphasige 
Ti-54Al-5Zr Legierung bei 900°C zur Bestätigung des Werkstoffverhaltens. 
Zum Vergleich ist die Kurve der binären Legierung dargestellt. 
Anhang 
219 
Diffusionspaare bei 1200°C und 1300°C 
In Kapitel 6.1 und 6.2 wurden die Diffusions- und Mischkristall-
härtungskoeffizienten der drei Legierungselemente bestimmt. 
Die dafür nötigen Konzentrations- und Härteprofile sind für die 
Temperatur von 1200°C in Abbildung 11.4 und für 1300°C in Ab-
bildung 11.5 dargestellt.
Abbildung 11.4 zeigt die Konzentrations- und Härteprofile bei 1200°C für das
Ti-54Al/Ti-54Al-5Nb (a), Ti-54Al/Ti-54Al-5Ta (b) und Ti-54Al/Ti-54Al-5Zr (c) 
Diffusionspaar.  
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Abbildung 11.5 zeigt die Konzentrations- und Härteprofile bei 1300°C für das
Ti-54Al/Ti-54Al-5Nb (a), Ti-54Al/Ti-54Al-5Ta (b) und Ti-54Al/Ti-54Al-5Zr (c) 
Diffusionspaar. 
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Druckkriechversuche bei 850°C und 950°C 
Zur Bestimmung der Aktivierungsenergie wurden in Kapitel 8.4 
die minimalen Kriechraten der vier volllamellaren Legierungen 
der reziproken Temperatur aufgetragen. Die minimalen Kriech-
raten der vier Legierungen können für 850°C aus den in Abbil-
dung 11.6 gezeigten Kurven abgelesen werden. Für 950°C sind 
die Kriechkurven in Abbildung 11.7 dargestellt. 
Abbildung 11.6 zeigt die Kriechkurven der vier volllamellaren Legierungen bei 
850°C und einer Spannung von 150 MPa.  
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Abbildung 11.7 zeigt die Kriechkurven der vier volllamellaren Legierungen bei
950°C und einer Spannung von 150 MPa. 
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